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Das Interesse und die Vielzahl an unterschiedlichen Anwendungen der 
Materialien auf Basis von Pb(Zr,Ti)O3 (PZT) ist in den sehr guten 
piezoelektrischen Eigenschaften begründet. Besonders hervorzuheben ist der 
Einsatz von polykristallinen PZT-Keramiken als elektromechanische Wandler 
für Autofokus-Kameras, Sonar, Ultraschallwerkzeuge, Nanostelltechnik, 
Vielschichtaktoren für die Kraftstoffeinspritzung in modernen PKW bis hin zu 
Dünnschichtanwendungen für die Mikrosystemtechnik [1-3]. Der globale Markt 
piezoelektrischer Aktuatoren im Jahr 2009 beläuft sich dabei auf 6,6 Mrd. US-
Dollar. Mit einer jährlichen Wachstumsrate von 13% werden für 2014 12,3 Mrd. 
Dollar geschätzt [4]. Die Grundlage für diese Anwendungen bilden überwiegend 
Donator dotierte PZT-Materialien.  
Die Korngröße stellt insbesondere bei der Klasse der ferroelektrischen 
Keramiken eine wichtige Größe dar, da sie die Materialeigenschaften signifikant 
beeinflussen kann. Bereits in den Anfängen der Arbeiten an piezoelektrischen 
BaTiO3-Werkstoffen für Kondensatoranwendungen wurde ein Maximum der 
Permittivität bei einer Korngröße von ≈ 1µm beobachtet, was bis heute 
Gegenstand wissenschaftlicher Untersuchungen ist [5]. Weiterhin weisen dünne 
Filme bzw. Schichten ferroelektrischer Materialien unterschiedliche Eigen-
schaften im Gegensatz zu konventionell hergestellten Werkstoffen auf. Dies 
beruht unter anderem auf deren stark unterschiedlichen Korngrößen [6]. Die 
Skala der Korngröße reicht dabei von wenigen hundert Nanometern bis hin zu 
mehreren Mikrometern. 
Neben der Verwendung sehr unterschiedlicher Syntheseverfahren beeinflusst 
ebenfalls die Dotierung bzw. die Defektchemie der PZT-Materialien maßgeblich 




zwischen AgPd-Elektroden mit der PZT-Keramik bei der Kosinterung von PZT-
Vielschichtaktoren [7, 8]. Die Diffusion von Ag in die Keramik führt an dieser 
Stelle zu einem erhöhten Kornwachstum und einem Einfluss auf die 
ferroelektrischen Eigenschaften. In der Automobilindustrie sind neben den 
hohen funktionalen Ansprüchen auch die Herstellungskosten von entscheidender 
Bedeutung. Aufgrund der hohen Rohstoffpreise für Pd wird versucht, einen 
möglichst hohen Anteil an Ag als Innenelektrodenmaterial zu verwenden. 
Aufgrund der niedrigen Schmelztemperatur von Ag (Tschmelz= 962°C) sind 
jedoch sehr niedrige Sintertemperaturen < 925°C erforderlich. Neben der 
Verwendung niedrig schmelzender Sinteradditive [9-12] besteht die Möglich-
keit, die Sintertemperatur der Keramik über die Ausgangskorngröße des 
Keramikpulvers einzustellen. Hierbei sind Kenntnisse über den Einfluss der 
Korngröße von entscheidender Wichtigkeit. 
Grundlegende Untersuchungen des Korngrößeneinflusses auf die Eigenschaften 
von Donator dotierten PZT-Keramiken wurden bereits von verschiedenen 
Forschergruppen durchgeführt [13-15]. Eine systematische Untersuchung des 
Korngrößeneinflusses in Verbindung mit einer Variation der Defektchemie bzw. 
des Zr/Ti-Verhältnisses und deren Auswirkungen auf die elektromechanischen 
Dehnungseigenschaften von PZT-Keramiken mit Korngrößen bis in den sub µm 
Bereich liegt jedoch nicht vor.  
Ableitung der Aufgabenstellung: 
Ziel dieser Arbeit ist es, die Korngrößenabhängigkeit der elektromechanischen 
Eigenschaften und deren Ursachen zu untersuchen. Hierfür sind Kenntnisse der 
Domänen- und Kristallstruktur notwendig. Aus dieser Untersuchung heraus soll 
in einem weiteren Schritt eine modellhafte Beschreibung des Korngrößen-
einflusses abgeleitet werden, welche auch die Zusammensetzung bzw. 




2.1 Grundlagen ferroelektrischer 
Pb(Zr1-xTix)O3 - Keramiken  
2.1.1 Dielektrische Materialeigenschaften 
Im Allgemeinen werden Materialien, bei denen die Einwirkung eines 
elektrischen Feldes nicht zu einem Fluss elektrischer Ladungen über 
makroskopische Distanzen führt, als Dielektrika bezeichnet. Notwendig ist 
hierfür ein ausreichend hoher elektrischer Widerstand. In einem dielektrischen 
Kristall ist die Polarisation Pi proportional zum angelegten elektrischen Feld Ej: 
௜ܲ ൌ ߯௜௝ ⋅ ܧ௝ (2.1)
߯௜௝ ist die dielektrische Suszeptibilität und kennzeichnet den Einfluss des 
Dielektrikums auf Pi. Durch Anlegen eines elektrischen Feldes Ei erhöht sich die 
dielektrische Verschiebung Di um den Betrag der Polarisation Pi:  
ܦ௜ ൌ ߝ଴ ⋅ ܧ௜ ൅ ௜ܲ ൌ ߝ଴ ⋅ ߝ௜௝ ⋅ ܧ௝ (2.2)
Dabei ist ఌ೔ೕఌబ ൌ ߝ௥ und wird als relative Permittivität bezeichnet. Befindet sich ein 
reales Dielektrikum in einem elektrischen Wechselfeld treten Verluste auf, die 
durch eine komplexe Form der Permittivität ሺߝ∗ ൌ ߝᇱ െ ݆ߝᇱᇱሻ beschrieben 
werden können. Der Realteil ߝᇱ stellt dabei den Bezug zur dielektrischen 
Permittivität her. Der Quotient ߝᇱᇱ/ߝᇱ beschreibt die entsprechenden 






2.1.2 Piezoelektrizität und Ferroelektrizität in Ionenkristallen 
Der piezoelektrische Effekt beschreibt den linearen Zusammenhang zwischen 
mechanischen und elektrischen Größen in kristallinen Materialien [16]. 
Aufgrund einer mechanischen Spannung Tjk wird eine Änderung der Netz-
ebenenabstände des kristallinen Gitters induziert, was das Entstehen einer 
entsprechenden Ladungsverschiebung zur Folge hat. Unter Einbeziehung des 
Hookeschen Gesetzes und Gl. 2.2 kann die piezoelektrische Grundgleichung 
formuliert werden: 
ܦ௜ ൌ ݀௜௝௞ா ⋅ ௝ܶ௞ ൅ ߝ௜௝் ⋅ ܧ௝ (2.3)
Dabei entspricht ߝ௜௝் der absoluten Permittivitätszahl. Der piezoelektrische Effekt 
ist ebenso umkehrbar. Das Anlegen eines elektrischen Feldes Ek führt durch die 
Wirkung der äußeren Ladungen zu einer Deformation Si des Kristalls gemäß der 
Beziehung: 
௜ܵ௝ ൌ ݏ௜௝௞௠ா ⋅ ௞ܶ௠ ൅ ݀௞௜௝் ⋅ ܧ௞ (2.4)
Dabei ist ݏ௜௝௞௠ா  die elastische Nachgiebigkeit. Die hochgestellten Indizes 
kennzeichnen die konstant gehaltene Größe. Der Faktor dkij wird hierbei als 
piezoelektrische Deformations- bzw. Ladungskonstante bezeichnet. Voraus-
setzung für das Auftreten eines piezoelektrischen Effektes ist die Notwendigkeit 
einer oder mehrerer polarer Kristallachsen. Polare Achsen existieren dabei in 
Kristallstrukturen ohne Symmetriezentrum. Von den existierenden 32 
Kristallklassen besitzen 21 kein Symmetriezentrum, von denen wiederum 20 
den piezoelektrischen Effekt aufweisen1 [17].  
                                                     
1 Die Ausnahme bildet die kubische Kristallklasse 432, welche aufgrund ihrer 




Nur entlang dieser polaren Kristallachsen bewirkt eine Krafteinwirkung durch 
ein äußeres mechanisches bzw. elektrisches Feld die Entstehung einer Ladung 
auf der Kristalloberfläche bzw. eine Verschiebung der Gitterionen zueinander. 
10 der beschriebenen, nicht punktsymmetrischen Kristallklassen besitzen eine 
spontane Polarisation in nur einer kristallographischen Richtung. Somit existiert 
auch ohne Einwirkung äußerer Felder ein permanentes elektrisches 
Dipolmoment.  
 
Die Richtungsabhängigkeit piezoelektrischer Konstanten 
Anhand Gleichung (2.3) bzw. (2.4) wird der tensorielle Charakter des 
piezoelektrischen Effektes sichtbar. In diesen Grundgleichungen existieren 45 
Komponenten der unabhängigen Materialkonstanten ݏ௜௝௞௠, ݀௞௜௝ und ߝ௜௝ (21 
elastische, 18 piezoelektrische und 6 dielektrische) [2, 18]. Um dies zu 
vereinfachen, werden unter Ausnutzung der Symmetrieeigenschaft ௜ܵ௝ ൌ ௝ܵ௜ und 
௝ܶ௞ ൌ ௞ܶ௝ zwei Indizes zu einem zusammengefasst [18]. Hierbei findet 
folgendes Schema Anwendung: 
11  1 
22  2 
33  3 
23 = 32  4 
13 = 31  5 
12 = 21 6 
Durch Konvention wird die z-Achse eines kartesischen Koordinatensystems 
(Richtung 3) als Polungsrichtung festgelegt. Die elektrischen und mechanischen 




Raumrichtungen 1, 2 oder 3 zugeordnet. Die Scherebenen werden durch die 
Zahlen 4, 5 oder 6 gekennzeichnet (siehe Abb. 1).  
 
Aus dieser Darstellung können beispielsweise die piezoelektrischen Größen 










Abb. 1: Koordinatensystem zur Beschreibung der Richtungsabhängigkeit 
piezoelektrischer Kenngrößen. 
 
Durch diese Konvention kann das piezoelektrische Verhalten allein durch die 
drei Größen d31, d33 und d15 beschrieben werden.  
Eine besondere Untergruppe der Piezoelektrika bildet die Klasse der 
ferroelektrischen Materialien. Das Charakteristikum der Ferroelektrizität ist das 
Vorhandensein mehrerer thermodynamisch äquivalenter Konfigurationen der 
spontanen Polarisation. Kann nun die Richtung der spontanen Polarisation durch 










zität. Die Möglichkeit, diesen physikalischen Effekt beobachten zu können, 
hängt z.B. von der elektrischen Durchbruchfeldstärke und der Leitfähigkeit des 
Materials ab [20]. Die Definition der Ferroelektrika beinhaltet somit den Zusatz, 
dass die Umorientierung der spontanen Polarisation innerhalb eines beobacht-
baren Feldstärke-, Druck- und Temperaturfensters liegen muss [21]. Ferroelek-
trische Keramiken werden dabei von einer Anzahl an typischen Eigenschaften 
begleitet. In den sich anschließenden Kapiteln wird insbesondere näher auf die 
Kristallstruktur der Perowskite, der Ausbildung von sogenannten Domänen-
strukturen und deren Beeinflussung durch elektrische Felder eingegangen. 
 
2.1.3 Die Perowskitstruktur 
Die Verbindungen PbZrO3 und PbTiO3 gehören zu der Strukturfamilie der 
Perowskite. Der Name Perowskit ist im eigentlichen Sinne die mineralogische 
Bezeichnung für Kalziumtitanat (CaTiO3), agiert aber gleichzeitig als Namens-
geber für alle isomorph kristallisierenden Strukturen. Die allgemeine chemische 
Summenformel für einen oxidischen Perowskit ist:  
൫ܣఈభଵ , … , ܣఈೣ௡ ൯ ቀܤఉభଵ , … , ܤఉ೤௠ቁܱଷ (2.6)
Dabei sind m und n die Wertigkeiten, ߙ und ߚ die molaren Anteile der einzelnen 
Ionen. Abb. 2 a) stellt eine einfache kubische Perowskiteinheitszelle dar. Im 
Falle des PbTiO3 besetzen die Pb2+-Ionen den A-Platz und befinden sich somit 
auf den Eckplätzen des Kubus. Die wesentlich kleineren Ti4+-Ionen befinden 
sich im Zentrum der Einheitszelle. Die O2-Ionen besetzen dahingegen die 
Flächenmitten. Die Pb- und Ti-Ionen bilden zusammen eine kubisch dichteste 
Packung. Die Pb-Ionen werden jeweils von zwölf Sauerstoffionen umgeben, 







Abb. 2: Darstellung der kubischen Perowskitstruktur des PbTiO3.  
 
Die B-Platz Ionen besitzen dagegen eine Koordinationszahl von 6, was zu einem 
Sauerstoffoktaeder um den B-Platz führt, siehe Abb. 2 b). Nach der 
Erstbeschreibung des Minerals Perowskit durch Gustav Rose im Jahr 1840 [22] 
wurde die Kristallstruktur erstmals durch Goldschmidt einer intensiven 
Betrachtung unterzogen [23]. Die Stabilität der Perowskitstruktur kann somit 
durch einen sogenannten Toleranzfaktor abgeschätzt werden, der aus einer 
koordinations-geometrischen Betrachtung wie folgt beschrieben werden kann:  
ݐ ൌ ݈ଵ݈ଶ ൌ
ݎ஺ ൅ ݎ௢
√2 ⋅ ሺݎ஻ ൅ ݎ௢ሻ
 (2.7)
Die Gleichung basiert auf einem Vergleich der Länge der Flächendiagonalen der 
Elementarzelle, zum einen berechnet aus der Summe der Ionenradien in 
Richtung der Seitenfläche ሺ݈ଵ ൌ 2ݎ஺ ൅ 2ݎைሻ und zum anderen berechnet in 
Richtung der Zellkante ሺ݈ଶ ൌ 2√ݎ஺ ൅ 2ඥݎைሻ. Obwohl diese Gleichung einen 













über die Stabilität der Perowskitstruktur getroffen werden. Durch die 
Untersuchung mehrerer hundert verschiedener Perowskitverbindungen können 
bestimmte, strukturelle Stabilitätsgrenzen aufgezeigt werden [24, 25]. Nach 
diesem Kriterium bleibt die Perowskitstruktur bis zu einem Toleranzfaktor von 
ݐ ൌ 0,77 erhalten. Wird t kleiner, so ist die Korundstruktur des ߙ-Al2O3 stabil. 
Für einen Toleranzfaktor > 1,07 findet ein Wechsel zur Kalzitstruktur statt. Eine 
Fortführung dieser Überlegungen führt zu den sogenannten „Struktur-
Stabilitätskarten“, die die Verschiebung der Kationen bzw. Verdrehung der 
Sauerstoffoktaeder durch die unterschiedlichen Ionenradien erkennen lassen 
[25-27].  
Diese rein geometrischen Überlegungen lassen jedoch keine Schlussfolgerungen 
auf auftretende physikalische Phänomene zu. Der Schlüssel für ein besseres 
Verständnis dieser Sachverhalte liegt in dem Charakter der chemischen 
Bindung. Dies sind insbesondere atomare Bindungskräfte (anziehend und 
abstoßend) und fernwirkende Coulomb-Kräfte. Dabei wird allgemein 
angenommen, dass die Balance zwischen den nah und fern wirkenden Kräften 
mit dem homöopolaren Bindungsanteil der Ti-O Bindung in Zusammenhang 
steht [1]. Zustandsdichteberechnungen zeigen zudem eine Hybridisierung der 
3d-Orbitale und der 2p-Orbitale des Ti-Ions bzw. des O-Ions [28]. Mit dieser 
Beschreibung lassen sich Phänomene, wie beispielsweise die Verringerung der 
Curietemperatur im System BaxSr1-xTiO3 [2] durch die Substitution von Ba2+ 
durch das kleinere Ion Sr2+, erklären [1, 29]. Konträr zu dieser Überlegung steht 
das System BaxPb1-xTiO3 [20], das sich durch eine deutliche Erhöhung der 
Curietemperatur bei Substitution von Ba2+ durch das kleinere Ion Pb2+ 
auszeichnet. Dies kann nur durch eine starke Hybridisierung zwischen dem 6s 
Orbital des Pb2+-Ions und dem 2p Orbital des O2--Ions erklärt werden [1, 30]. 
Dabei kommt es zur Ausbildung einer pyramidalen Anordnung mit dreieckiger 




Der durchschnittliche Pb-O Bindungsabstand in PbTiO3 beträgt bei 
Raumtemperatur 230 pm und ist somit etwas geringer als in der kubischen 
Modifikation mit einer Bindungslänge von 252 pm. Das Pb2+-Ion befindet sich 
dementsprechend nicht mehr im Zentrum eines Kuboktaeders. Die 
Phasenumwandlung führt vielmehr zu der bereits erwähnten pyramidalen 
Anordnung des Pb-Ions mit den drei nächstumgebenden O-Ionen. Dies 
entspricht lokaler Dipolmomente in (111) Richtung der Einheitszelle. Die starke 
Hybridisierung favorisiert weiterhin die Bildung einer tetragonal bzw. 
rhomboedrisch verzerrten Struktur und die Unterdrückung einer 
orthorhombischen Modifikation im System Pb(Zr1-xTix)O3. 
 
Abb. 3: Lokales Dipolmoment entlang der (111)-Richtung in Pb(Zr,Ti)O3 [1, 31]. 
 
2.1.4 Das pseudobinäre Phasensystem Pb(Zr1-xTix)O3 
Die binären Verbindungen PbZrO3 und PbTiO3 bilden ein System vollständiger 
Mischbarkeit im festen Zustand [20]. Abb. 4 zeigt das PZT-Phasendiagramm 
zwischen 0°C und 500°C. Diese Darstellung von Jaffe et al. beruht 
hauptsächlich auf den Arbeiten von Shirane [32-34], Sawaguchi [35], Jaffe [36] 
und Berlincourt [37]. Das PZT-Phasendiagramm wird aus den beiden 




Raumtemperatur antiferroelektrische Eigenschaften und besitzt eine 
orthorhombisch verzerrte Kristallstruktur mit der Raumgruppe ܾܲܽ݉. Die 
Sauerstoffoktaeder des Kristallgitters zeigen dabei eine Verdrehung 
entsprechend der Glazer-Notation: a0 b- b- [38-40]. Innerhalb dieser 
Elementarzelle mit a = 5,884(1) Å, b = 11,787(4) Å und c = 8,231(2) Å sind die 
Pb-Ionen antiparallel in [001]-Richtung gegeneinander verschoben, wodurch 
sich die entsprechenden antiferroelektrischen Eigenschaften erklären lassen [38]. 
Die Curietemperatur TC dieser Verbindung liegt bei 230°C [20].  
 
 





Reines PbTiO3 besitzt bei Raumtemperatur eine tetragonal verzerrte 
Perowskitstruktur mit der Raumgruppe ܲ4݉݉ und den Gitterparametern a = 
3,902(3) Å und c = 4,156(3) Å [41, 42]. Dies entspricht einem sehr hohen c/a - 
Verhältnis von 1,065. Die Struktur des PbTiO3 zeichnet sich dabei durch eine 
Verschiebung des Pb-Untergitters gegenüber dem Ti-Untergitter aus. Die 
Differenz der Lage des Ti-Ion im Vergleich zur zentrosymmetrischen Position 
der Elementarzelle beträgt dabei 0,323 Å [43]. Hierfür werden vor allem die 
schon bereits erwähnten starken kovalenten Anteile der Pb-O Bindung 
verantwortlich gemacht [44], welche ebenfalls eine Verdrehung der 
Sauerstoffoktaeder unterdrücken [41]. Die spontane Polarisation bei Raum-
temperatur beläuft sich auf PS = 0,75 C/m2 [45], TC beträgt 490°C [46]. 
Oberhalb der TC ist die kubische Modifikation, Abb. 5 a), mit der Raumgruppe 
ܲ݉3ത݉ im gesamten Phasendiagramm stabil. Sie besitzt paraelektrische 
Eigenschaften. Die sechs Richtungen entlang der drei a-Achsen des Gitters sind 
dabei äquivalent. Innerhalb des Ti-reichen Zusammensetzungsbereiches FT 
(Raumgruppe ܲ4݉݉) liegt die Richtung der spontanen Polarisation entlang der 
c-Achse und entspricht somit einer der sechs möglichen Richtungen in der 
kubischen Modifikation, siehe Abb. 5 b). Der Zr-reiche Zusammensetzungs-
bereich wird ab etwa 5 mol% Ti durch eine Hochtemperatur- FR(HT) und 
Tieftemperaturphase FR(LT) (Raumgruppe ܴ3݉	bzw. ܴ3ܿ) charakterisiert. 
Anhand Abb. 5 b) bzw. 5 c) ist die Änderung der Richtung der spontanen 
Verzerrung von [001] im tetragonalen Fall in die [111] Richtung für den 
rhomboedrischen Fall sichtbar. In diesem Fall existieren acht mögliche 
Richtungen der spontanen Polarisation im Kristallgitter. Von besonderer 
Bedeutung ist der Zusammensetzungsbereich um die morphotrope Phasengrenze 
(MPG) mit einem Ti-Gehalt von x = 46 - 48 mol%, welche die Phasengebiete ܨ் 




die Änderung der Kristallstruktur aufgrund einer geringen Modifikation der 
chemischen Zusammensetzung, jedoch ohne Änderung des Formeltyps (ABO3).  
 
Abb. 5: Schematische Darstellung der Verzerrung der Perowskitstruktur im System 
PZT. 
 
Nach der Entdeckung besonders hoher piezoelektrischer Eigenschaften im 
Bereich der MPG [36, 47], wurden zahlreiche Publikationen zur genauen Lage, 
Kristallstruktur und zu theoretischen Hintergründen veröffentlicht [1, 16, 48-
55]. Die Konsequenz war ein Modell der MPG, basierend auf einer Koexistenz 
der rhomboedrischen und der tetragonalen Phase mit 14 möglichen Richtungen 
für die spontane Polarisation [51]. Diese Vielzahl an Orientierungsmöglich-
keiten gilt als Ursache für das beobachtete Maximum der remanenten Polarisa-
tion bzw. der guten piezoelektrischen Eigenschaften. Die Breite der Phasen-
grenze hängt hierbei im Wesentlichen von der Homogenität bzw. Herstellungs-




















zwischen 2-15 mol%. Im Allgemeinen werden chemische Inhomogenitäten für 
diese Breite der MPG verantwortlich gemacht. Es konnte dargestellt werden, 
dass sich insbesondere durch die Verwendung nasschemischer Herstellungs-
methoden deutlich homogenere Proben herstellen ließen als durch eine 
konventionelle Mixed-Oxid Methode. Dies spiegelte sich in einer schmalen, nur 
wenige mol% breiten MPG wieder.  
Umfangreiche Strukturuntersuchungen zur MPG wurden von Noheda et al. 
durchgeführt, was zur Entdeckung einer monoklinen Phase mit der Raumgruppe 
ܥ݉ führte [60]. Abb. 6 enthält das durch den monoklinen Bereich ergänzte 
Phasendiagramm [61].  
 
 
Abb. 6: Phasendiagramm im Bereich der morphotropen Phasengrenze des PZT-




Der Vektor der spontanen Polarisation liegt nicht wie bei der rhomboedrischen 
oder tetragonalen Phase entlang einer kristallographischen Richtung, sondern 
entlang einer kristallographischen Ebene. Von einigen Autoren wird somit die 
monokline Phase als Übergang zwischen der rhomboedrischen und tetragonalen 
Struktur diskutiert [62]. Weiterhin wurde die Stabilität der monoklinen Phasen 
unter der Annahme einer zufälligen Zr/Ti Verteilung durch first-principles 
Rechnungen bestätigt [60]. 
Die Interpretation der Beugungsversuche erfolgt durch eine Rietveldver-
feinerung mittels dreidimensionaler periodischer Strukturmodelle. Für PZT-
Materialien im Bereich der MPG liefert die Verwendung eines einphasigen 
monoklinen Modells die niedrigsten R-Werte der Verfeinerung. Aufgrund der 
komplexen Domänenstruktur für PZT- als auch für BaTiO3-Materialien kann 
eine Beeinflussung der Röntgenbeugungsexperimente nicht ausgeschlossen 
werden [63-66]. Elektronenmikroskopische Untersuchungen zeigen ein sehr 
komplexes Bild von Mikrodomänen mit der Größenordnung 80 – 200 nm und 
Nanodomänen im Bereich zwischen 5-30 nm [67-69]. Schönau et al. wiesen 
nach, dass das Auftreten der Nanodomänen mit dem Erscheinen der 
Beugungsintensität korreliert, die der monoklinen Phase zugeordnet werden 
kann [70]. Im Gegensatz dazu konnte von Schierholz et al. mittels 
Elektronenbeugung eine monokline Struktur innerhalb einzelner Domänen 
nachgewiesen werden [71, 72]. Es ist jedoch nicht möglich, allein durch das 
Vorhandensein einer komplexen Domänenstruktur, bestehend aus Mikro- und 








2.1.5 Ferroelektrische Domänenstrukturen in PZT-Materialien  
Wird ein ferroelektrischer Kristall unter die Phasenumwandlungstemperatur 
paraelektrisch-ferroelektrisch abgekühlt, so führt die elektrisch nicht 
kompensierte spontane Polarisation zu einem elektrischen Streufeld. Zeitgleich 
versucht der Kristall sich als Ganzes in polarer Richtung, entsprechend der 
spontanen Deformation, auszudehnen. Somit entstehen ebenfalls innere, 
mechanische Spannungen. Die Formierung der Domänen, Bereiche mit 
homogener Orientierung der spontanen Polarisation bzw. spontanen 
Deformation, führen zu einer Abnahme der inneren elektrischen und 





Abb. 7: Verringerung des elektrischen Streufeldes durch Domänenbildung [3]. 
 
Die Ausbildung der Domänen hat die Entstehung von Domänenwänden zur 
Folge, für die wiederum ein konkreter Energiebetrag benötigt wird. Somit stellt 
sich eine entsprechende Domänengröße ein, die einer minimalen Gesamtenergie 
des Systems entspricht [77, 78]. 
Die Orientierung der spontanen Polarisation ist an die Kristallstruktur gebunden. 




tetragonalen Struktur, sind dies 71°, 109° bzw. 90°. 180° Domänenstrukturen 
sind für beide Kristallstrukturen möglich. Abb. 8 zeigt eine mittels Piezo-Force-
Microscopy aufgenommene Domänenstruktur eines grobkörnigen PZT-
Materials mit überwiegend tetragonaler Kristallstruktur. Deutlich sind hierbei 
die unterschiedlichen Domänenkonfigurationen erkennbar. Während 180° 
Domänen eine irreguläre Struktur besitzen, ist die Anordnung einer 90° 
Konfiguration stets regelmäßig. Es ist noch zu erwähnen, dass lediglich nicht 
180° Domänenkonfigurationen zu einer Verminderung elastischer Energie 





Abb. 8: Mittels Piezo-Force-Microscopy aufgenommene Domänenstruktur einer 
grobkörnigen PZT-Keramik mit 90° und 180° Domänenkonfigurationen.  
 
Eine genauere Betrachtung bezüglich einer 90° und 180° Domänenwand ist in 
Abb. 9 a) bzw. 9 b) dargestellt. Bei einer 90° Domänenwand bewirkt ein 
Wechsel der Kristallorientierung einen starken Einfluss auf das mechanische 











Druckspannungen, welche zu einer Änderung der Gitterparameter im Bereich 










In einer 180° Domänenwand kommt es ebenfalls zu hohen mechanischen 
Spannungen, die zu einer Änderung in der unmittelbaren Umgebung der 
Domänenwand führen [82, 83]. Eine Übersicht über die Domänenwanddicke in 
PZT als auch in BaTiO3 ist in Tabelle 1 gegeben. In der bekannten Fachliteratur 
erscheinen teilweise recht unterschiedliche Angaben über die Dicke einer 
Domänenwand, welche unter anderem auch durch die gewählte 
Untersuchungsmethode beeinflusst wird.  
Aus den experimentell ermittelten Ergebnissen für PZT-Materialien lässt sich 
schließen, dass eine 90° Domänenwand eine Dicke von ≈ 5nm besitzt. Eine 180° 
Domänenwand besitzt dagegen lediglich eine Dicke von nur 1-2 nm. 





a) Schematische Darstellung einer 90° Domänenwand. Blaue bzw. rote 
Pfeile symbolisieren die entstehenden Zug und Druckspannungen 
[14, 80]. 
b) Oben: Schematische Darstellung einer 180° Domäne mit Bereichen 
erhöhter mechanischer Spannungen (rote Pfeile). Unten: Änderung 
der spontanen Polarisation (1) bzw. der inhomogenen, mechanischen 




Domänenwänden zu dem Schluss, dass beide, 180° als auch 90° Domänen-
wände, eine Dicke von lediglich 0,5 nm besitzen [84].  
 
Tabelle 1: Angabe der Domänenwanddicke für PZT bzw. BaTiO3 - Materialien. 
 
2.1.6 Klein- und Großsignalverhalten 
ferroelektrischer PZT-Materialien 
Wird an einer ferroelektrischen Keramik das anliegende elektrische Feld erhöht, 
sind sowohl an den dielektrischen als auch an den elektromechanischen 
Kenngrößen Nichtlinearitäten zu beobachten. Aus diesem Grund existieren 
bestimmte Normen, um eine genaue länderübergreifende Definition der 
Messbestimmungen zu gewährleisten [89]. Hierbei wird unterschieden zwischen 
einem Kleinsignalverhalten (Feldstärken < ±10 V/mm) und einem 
Großsignalverhalten (Feldstärken > 100 V/mm). 
Autor Methode Domänenwanddicke Bemerkungen 
Goo [80] TEM 90°: < 8 nm PZT 
Randall [85] TEM nicht 180°: 7-10nm PZT mit rhomboedrischer Kristallstruktur 
Matsuura [86] SNDM 
90°: 5.5 nm 
180°: 4.0 nm 
PbZr0,2Ti0,8O3 Dünnschicht 
Lines [87] TEM 180°: 1-2 nm ferroelektrische Dünnschicht 
Sonin [78] Berechnung 
90°: 5-10 nm 






90°: < 5 nm 
180°: < 1 nm 
BaTiO3 




Dielektrische und piezoelektrische Eigenschaften 
Bereits in den 1950er Jahren wurden besonders hohe dielektrische und 
piezoelektrische Eigenschaften im Bereich der morphotropen Phasengrenze 
entdeckt [36, 47, 90]. Dabei werden maximale Werte um die Zusammensetzung 






Eine Suche nach der Ursache dieser hohen Kennwerte im Bereich der 
morphotropen Phasengrenze führte zu dem Versuch, einzelne Wirkungs-
mechanismen, welche zu dem beobachteten Gesamtbild beitragen, zu trennen 
und zu beschreiben. Im Wesentlichen kann unter der Einwirkung eines 
elektrischen Feldes zwischen zwei unterschiedlichen Mechanismen 
unterschieden werden. Dies ist zum einen die Rotation bzw. Dehnung der 
spontanen Polarisation innerhalb einer Elementarzelle (intrinsischer Effekt) 
a) Piezoelektrische Ladungskonstante d33 und d31 bzw. radialer 
Kopplungsfaktor kr in Umgebung der morphotropen Phasengrenze 
für undotiertes PZT [36]. 
b) Relative Permittivität im unpolarisierten ࢿ/ࢿ૙ und polarisierten 




und zum anderen das Schalten bzw. Umklappen ferroelektrischer Domänen 
aufgrund einer Domänenwandverschiebung (extrinsischer Effekt) [15, 91-95].  
Die folgende Beschreibung der Änderung der Permittivität richtet sich 
maßgeblich nach [1, 96-98]. Während der Polung einer ferroelektrischen 
Keramik erfolgt eine Reorientierung der Polarisationsrichtung der Domänen in 
Richtung des elektrischen Feldes durch 180° oder nicht 180° (tetragonale 
Symmetrie: 90°, rhomboedrische Symmetrie: 71° oder 109°) Domänenwand-
bewegungen. Domänen mit einer spontanen Polarisationsrichtung günstig zur 
elektrischen Feldrichtung wachsen auf Kosten ungünstig orientierter Domänen 
durch die eben genannten möglichen Wandbewegungen. Dies hat ebenfalls eine 
Änderung der Permittivität der Keramik zur Folge, siehe Abb. 10 b). Im Bereich 
einer rhomboedrischen Symmetrie verringert sich ߝଷଷ்/ߝ଴ im gepolten Zustand 
gegenüber ߝ/ߝ଴ im ungepolten Zustand. ߝଷଷ் ist dabei die Permittivität im frei 
schwingenden Fall (T=0). In der ungepolten Keramik wird ein statistischer Wert 
der einzelnen Permittivitäten des Kristalls (ߝଷଷ; ߝଵଵ) gemessen. Bei der Polung 
laufen nun 180° und nicht 180° Domänenprozesse ab, die zu einer 
Vorzugsorientierung der spontanen Polarisation parallel zur Feldrichtung führen. 
Somit steigt der Einfluss von ߝଷଷ parallel bzw. ߝଵଵ senkrecht zur Feldrichtung 
ܧଷ. Aufgrund ߝଷଷ ൏ ߝଵଵ nimmt nun die relative Permittivität ߝଷଷ்/ߝ଴ ab, was für 
rhomboedrische Zusammensetzungen zutrifft. Für tetragonale Zusammensetzun-
gen wird der scheinbare Widerspruch durch das Phänomen des „domain 
clamping“ erklärt, wobei ߝௌ ൏ ߝ் [99, 100]. ߝௌ ist dabei die Permittivität bei 
konstanter Dehnung der Keramik, was in diesem Fall einem mechanisch 
geklemmten Zustand entspricht. Die Aufhebung bzw. Verminderung des 
„domain clamping“ führt somit zu der beobachteten Erhöhung von ߝଷଷ்/ߝ଴. 
Durch die Polung ist ebenfalls eine Änderung der Gitterparameter bzw. Phasen-
gehalte festzustellen [62, 101]. Im Bereich der morphotropen Phasengrenze 




ebenfalls die sehr gute Korrelation zwischen der Bestimmung der Lage der 
Phasengrenze durch XRD-Methoden [3]. 
 
Elektromechanische Eigenschaften 
Eine wesentliche Rolle für die Untersuchung des elektromechanischen 
Großsignalverhaltens spielen detaillierte Kenntnisse über die ablaufenden 
intrinsischen bzw. extrinsischen Wirkungsmechanismen. Abb. 11 a-d liefert eine 
schematische Darstellung dieser Mechanismen. Wie bereits in Kapitel 2.1.5 
erwähnt, sind 180° Domänen rein ferroelektrisch, d.h. sie reagieren nicht auf 












   
d) (extrinsisch) 
ferroelektrische Phasenumwandlung 
   
Abb. 11:  Intrinsische und extrinsische Effekte in Ferroelektrika unter Einwirkung eines 





Für die elektromechanische Dehnungshysterese ist die Beweglichkeit der nicht 
180° Domänenwände von herausragender Bedeutung. Je nach Werkstoff kann 
der Anteil der extrinsischen Dehnungsanteile 25 - 75% betragen [92, 93, 102]. 
Im Folgenden wird das elektromechanische und dielektrische Großsignalver-
halten einer PZT-Keramik dargestellt. Zur Illustration der bei der Polung 
auftretenden Prozesse dient eine stark vereinfachte Darstellung der Domänen-
prozesse in Abb. 12 a). Eine bipolare und dielektrische Hysterese zeigt Abb. 12 
b). 
 
Abb. 12:  
 
 
Bei dem erstmaligen Anlegen eines elektrischen Feldes an ein thermisch 
depolarisiertes Material wird eine so genannte Neukurve beobachtet. Sie beginnt 
S
Domänenkonfiguration
























a) Schemata einer Reorientierung der spontanen Polarisation durch ein 
äußeres elektrisches Feld nach [1, 105]. 
b) Bipolare Dehnungshysterese (oben) und dielektrische Hysterese 




in Punkt 1) und verläuft entlang dem rot gekennzeichneten Kurvenverlauf. 
Anfänglich werden zunächst die Domänen wachsen, welche günstig in 
Feldrichtung liegen. Dies geschieht in ersten 90° Domänenprozessen, was zu 
einer Stagnation der Dehnung bzw. sogar zu negativen Dehnungswerten führen 
kann, während die Polarisation stetig zunimmt, insbesondere im Bereich der 
Koerzitivfeldstärke ܧ௖. Bei weiterer Zunahme des elektrischen Feldes wird eine 
Sättigung der Dehnung ܵ௠௔௫ und der Polarisation ௌܲ beobachtet [96]. Dies 
entspricht Punkt 2) in Abb. 12 b). Der maximale Ausrichtungsgrad der 
Domänen richtet sich dabei nach den möglichen Domänenprozessen bzw. nach 
der Kristallstruktur [106, 107]. 
Unter der Annahme, dass ߠ2 den Winkel zwischen der Polarisationsachse einer 
Domäne gegen das Polungsfeld darstellt, können folgende, maximale 




ൌ ܿ݋ݏߠതതതതതത ൌ 0,831 tetragonal 
௥ܲ௘௠
ௌܲ
ൌ ܿ݋ݏߠതതതതതത ൌ 0,866 rhomboedrisch 
௥ܲ௘௠
ௌܲ
ൌ ܿ݋ݏߠതതതതതത ൌ 0,922 morphotrope Phasengrenze 
 
Die maximale Polarisation wird sowohl bei tetragonalen als auch 
rhomboedrischen Keramiken aufgrund einer statistischen Verteilung der 
Gitterorientierungen der einzelnen Kristallite bzw. Körner nicht erreicht. Eine 
                                                     




maximale Ausrichtung der Domänen ist an der Abnahme der Hysterese zu 
erkennen. Zu dem Anteil der extrinsischen Beiträge darf hierbei nicht der Anteil 
der intrinsischen Beiträge vernachlässigt werden. Werden bei einer weiteren 
Erhöhung der Feldstärke keine weiteren Domänen mehr orientiert, so wird das 
Materialverhalten weitgehend durch den piezoelektrischen Effekt dominiert. 
Besonders signifikant ist dies bei Materialien mit kleinen Koerzitivfeldstärken 
[108]. Im Allgemeinen gilt für das Aufnehmen der Hysterese das Dreifache der 
Koerzitivfeldstärke als ausreichend [1, 109]. Wird die Feldstärke bis auf ܧ ൌ 0 
verringert, Punkt 3) in Abb. 11, so ist eine Abnahme der Dehnung und 
Polarisation durch Rückorientierungen der Domänen zu erkennen. Die noch 
verbleibende Dehnung bzw. Polarisation wird als remanente Dehnung ܵ௥௘௠ 
bzw. remanente Polarisation ௥ܲ௘௠ bezeichnet. Der Betrag ܵ௥௘௠ korreliert dabei 
mit der remanenten Reorientierung der nicht 180° Domänen [1, 91, 102, 105]. 
Bei weiterer, bipolarer Zyklierung werden die charakteristischen 
Hystereseschleifen abgebildet.  
Bei der Anwendung des PZT als Aktormaterial wird eine unipolare Ansteuerung 
verwendet, siehe Abb. 13 a). Der Kurvenverlauf entspricht einem quasi 
piezoelektrischen Verhalten. In einer Veröffentlichung von Pramanick et al. 
werden diesbezüglich die einzelnen Beiträge zur makroskopischen Dehnung 
ermittelt [110]. Abb. 13 b) zeigt dies für die Zusammensetzung PbZr0,52Ti0,48O3 
dotiert mit 2 mol% Lanthan. Dabei wurde festgestellt, dass sowohl der 
intrinsische Dehnungsbeitrag, generiert durch eine Elongation der 
Elementarzelle, als auch der extrinsische Dehnungsbeitrag, hervorgerufen durch 








Abb. 13:  
 
 
Die ablaufenden Mechanismen, welche zu der Beobachtung eines 
makroskopischen Dehnungsverhaltens führen, unterliegen in einem 
polykristallinen Material einem sehr komplexen Wechselspiel. Hierbei müssen 
ebenfalls unterschiedliche Längenskalen berücksichtigt werden. So wird die 
Gitterverzerrung durch ein elektrisches Feld (intrinsischer Effekt) durch nicht 
180° Domänenbewegungen beeinflusst [110]. Auf einer größeren Längenskala 
findet beispielsweise ein Wechselspiel zwischen der Domänenkonfiguration, der 
Beweglichkeit der einzelnen Domänenspezies und intergranularen elastischen 
Eigenschaften [111] des Materials statt. Es ist somit nicht unmittelbar möglich, 
durch phänomenologische Modellbeschreibungen [77, 87, 112-114] das 
a) Unipolare Dehnungskurve einer PZT-Keramik. 




makroskopische Dehnungsverhalten einer polykristallinen Keramik ausreichend 
zu beschreiben. Besonders die bereits erwähnte Domänenstruktur und 
Nichtlinearitäten der Domänenwandbewegung bzw. deren gegenseitige 
Beeinflussung erschweren dies erheblich [110].  
 
Einfluss einer Dotierung („weiche“ und „harte“ Ferroelektrika) 
Bei der Dotierung von PZT-Keramik wird zwischen isovalenten und 
aliovalenten Ionen unterschieden. Die PZT-Perowskitstruktur lässt dabei, unter 
Einhaltung bestimmter Radienverhältnisse der Ionen, eine Vielzahl von 
Elementen zu [26, 115]. Die ersten Untersuchungen des Einflusses einer 
Dotierung auf die Eigenschaften gehen auf die späten 1950er Jahre zurück [116, 
117]. Im Laufe der Jahrzehnte wurden somit eine Vielzahl von 
unterschiedlichen Dotierungen und Dotierungssystemen untersucht [26]. Eine 
aliovalente Dotierung wird im Allgemeinen aufgrund ihrer Wirkung auf die 
piezoelektrischen bzw. elektromechanischen Eigenschaften in zwei Gruppen 
aufgeteilt. Je nachdem ob nun eine höhervalente (Donator) oder niedervalente 
(Akzeptor) Dotierung für das zu ersetzende Ion verwendet wird, werden ganz 
unterschiedliche Eigenschaften beobachtet. Eine Donator dotierte PZT-Keramik 
besitzt eine niedrige Koerzitivfeldstärke, sehr gute elektromechanische 
Eigenschaften, niedriges Alterungsverhalten, geringe Leitfähigkeit und einen 
relativ hohen Verlustfaktor. Ein Akzeptor dotiertes Material besitzt dagegen eine 
sehr hohe Koerzitivfeldstärke, eine bei Raumtemperatur geringe Dehnung, eine 
relative hohe Leitfähigkeit, ein ausgeprägtes Alterungsverhalten und einen sehr 
geringen dielektrischen Verlustfaktor. Aufgrund dieses Eigenschaftsbildes 
werden die Begriffe „ferroelektrisch weich“ und „ferroelektrisch hart“ für eine 
Donatordotierung bzw. Akzeptordotierung verwendet [118]. Das aktuelle 
Modell zur Beschreibung einer weichen und harten Dotierung geht von einer 




herrschenden Punktdefektgleichgewicht aus [119-121]. Werden in das 
Perowskitgitter aliovalente Ionen eingebaut, so muss zur Wahrung der 
elektrischen Neutralität ein Ladungsausgleich stattfinden. Ein Beispiel für solch 
eine Ladungskompensation ist in Abb. 14 a) bzw. b) dargestellt.  
 
a) Donatordotierung b) Akzeptordotierung 




Die folgende Darstellung basiert im Wesentlichen auf Eichel et al. [122]. Bei 
einer Dotierung mit ܮܽଷା auf dem A-Platz des Perowskitgitters (siehe Abb. 14 
a) wird angenommen, dass eine Kompensation durch Bleivakanzen gemäß 
folgender Defektgleichung entsteht [123-125]: 






a) Ladungsausgleich durch die Bildung von Bleivakanzen bei einer 
Donatordotierung (La auf dem A-Platz.) 
b) Ladungsausgleich durch die Bildung von Sauerstoffvakanzen bei einer 




Somit wird bei einer Donatordotierung die Anzahl an Bleileerstellen erhöht, 
gleichzeitig verringert sich die Konzentration der Sauerstoffvakanzen gemäß: 
2ሾ ௉ܸ௕ᇱᇱ ሿ ൎ 2ሾ ைܸ••ሿ ൅ ሾܮܽ௉௕• ሿ (2.9)
Ein Beispiel für eine Akzeptordotierung ist ܨ݁ଷା, es besetzt aufgrund seines 
kleinen Ionenradius den B-Platz im Perowskitgitter. Nach neuesten 
experimentellen Ergebnissen tritt ܨ݁௓௥,்௜ᇱ  nicht isoliert, sondern nur in 
Kombination mit einer Sauerstoffvakanz auf und bildet ein Defektdipol 
൫ܨ݁௓௥,்௜ᇱ െ ைܸ••൯• [126]. Eine defektchemische Formulierung des Einbaus von 
ܨ݁ଷା lautet wie folgt [122]: 
ܨ݁ଶܱଷ ൅ ሺ ௉ܸ௕ᇱᇱ െ ைܸ••ሻൈ
ଶሺ௓௥,்௜ሻைమሱۛ ۛۛ ۛۛ ሮۛ 2൫ܨ݁௓௥,்௜ᇱ െ ைܸ••൯• ൅ ௉ܸ௕ᇱᇱ ൅ 3ܱைൈ (2.10)
Die korrespondierenden Defektkonzentrationen, auch Kröger-Vink oder 
Brouwer-Diagramm genannt, sind in Abb. 15 a) bzw. b) dargestellt.  
Die erste vertikale Linie in Abb. 15 a) trennt das Diagramm in Bereich I 
(intrinsisch) und Bereich II (extrinsisch). Innerhalb des ersten intrinsischen 
Bereiches wird die Erhöhung der La3+ Konzentration ሾܮܽ௉௕• ሿ durch bereits 
vorhandene Sauerstoffleer-stellen ைܸ•• ausgeglichen. In Bereich II erhöht sich die 
Konzentration der Bleivakanzen ሾ ௉ܸ௕ᇱᇱ ሿ entsprechend der Dotierungskonzen-
tration mit dem Anstieg 1. Die zweite vertikale Linie trennt Bereich II von 
Bereich III und stellt die Löslichkeitsgrenze der Dotierung dar. Eine weitere 
Zugabe der Lanthandotierung würde in diesem Fall zu keiner weiteren Erhöhung 
der Bleileerstellenkonzentration führen. Abb. 15 b) zeigt als Beispiel einer PZT-









Abb. 15: Darstellung der Defektkonzentration als Funktion der Dotierungskonzen-
tration für eine Donatordotierung a) und eine Akzeptordotierung b) [122]. 
I II III




Äquivalent zu Abb. 15 a) existiert bei steigender Dotierungskonzentration zuerst 
ein Gebiet mit intrinsisch bestimmter Defektchemie und anschließend ein Gebiet 
mit extrinsisch bestimmter Defektchemie im Kröger-Vink Diagramm. Aufgrund 
der Beobachtung, dass ܨ݁ଷା nur als Komplex ൫ܨ݁௓௥,்௜ᇱ െ ைܸ••൯• auftritt, führt die 
anfängliche Erhöhung der ܨ݁ଷା Konzentration zu einer Verminderung der frei 
vorhandenen Sauerstoffvakanzen. Wird die Dotierungskonzentration weiter 
erhöht, führt dies zu einem Anstieg an negativ geladenen Bleileerstellen. Ein 
bemerkenswerter Unterschied zwischen beiden Diagrammen ist das 
Vorhandensein eines geladenen Dipols, welcher zudem eine Sauerstoffvakanz 
beinhaltet. Eine weitere Frage, die sich in diesem Zusammenhang stellt, ist die 
Kompensation dieses Defektassoziats, da es, elektrisch gesehen, wie ein Donator 
wirkt. Einen möglichen Beitrag für diese Diskussion kann das Phänomen des 
„Alterns“ (eng. „aging“) liefern, das bei weich dotierten Materialien nicht 
auftritt [20]. Eine Erörterung der Defektchemie kann somit nur im Kontext mit 
beobachteten ferroelektrischen Eigenschaften bzw. mit deren hartem oder 
weichem Charakter gesehen werden. Die existierenden Modelle für die Wirkung 
einer Akzeptordotierung basieren maßgeblich auf der Grundlage des 
Vorhandenseins von Sauerstoffvakanzen, a) einem Festkörpereffekt (Kopplung 
der Punktdefekte mit der spontanen Polarisation der Elementarzelle) und b) auf 
einem Domänenwandeffekt (Ansammlung der Defekte an den 
Domänenwänden: „pinning effect“) [121]. Möglicherweise liegt hier der 
Zusammenhang zwischen dem beobachtete Defektdipol ൫ܨ݁௓௥,்௜ᇱ െ ைܸ••൯• und 
dem ferroelektrisch harten Materialverhalten, da diese Assoziation die Bindung 
der sonst sehr mobilen Sauerstoffvakanzen im Kristallgitter darstellt. 
Neben der Veränderung der Defektchemie haben Dotierungen ebenfalls einen 
signifikanten Einfluss auf das Kristallgitter und somit ebenfalls auf das PZT-
Phasendiagramm [127, 128]. Daneben beeinflusst eine Variation der Dotierung 




Aufbereitung zahlreicher Zusammensetzungen mit unterschiedlichen Dotanten, 
z.B. Sr, K, La, Nb, Fe, Cu, Gd, und Kombinationen, wie z.B. LaSr, LaCuSr, 
NbCuSr, wird angenommen, dass eine Berechnung des effektiven 
Bleileerstellen-bzw. Donatorgehalts aus der Summe der Dotierungen möglich ist 
[133]. Dies geschieht unter der Annahme einer Rekombination zwischen 
Bleileerstellen (Donatorgehalt) und Sauerstoffvakanzen (Akzeptorgehalt). Eine 
allgemeine Beschreibung der Dotanten lautet: 
ܦ݋݊ܽݐ݋ݎ: ܦఈభ௡భ,⋯ , ܦఈೣ௡ೣ  (2.11a)
ܣ݇ݖ݁݌ݐ݋ݎ: ܣఉభ௠భ,⋯ , ܣఉ೤
௠೤ (2.12b)
wobei ݊ und ݉ den Wertigkeiten der Donator- bzw. Akzeptorionen entsprechen 
und ߙ bzw. ߚ den einzelnen molaren Anteilen der Dotierung. Die Variablen ݔ 
und ݕ geben die Anzahl der verwendeten Dotanten an. Der effektive 
Donatorgehalt	ܦ௘௙௙ ergibt sich somit zu: 
ܦ௘௙௙	 ൌ෍
|݊௜ െ ݒ|
2 ∙ ߙ௜ െ෍







Die Faktoren ݒ und ݓ entsprechen der jeweiligen Wertigkeit des durch den 
Dotanten besetzten regulären Gitterplatzes. 
Sehr kleine Dotierungsmengen verursachen dabei eine Kompensation der bereits 
im Überschuss vorhandenen Akzeptorionen bei einem eff. Donatorgehalt von ≈ 
0,125 mol%, was zu einem intensiven Kornwachstum führt, siehe Abb. 16 




Korngröße beobachtet. Dies führen Hammer et al. auf einen Inhibitoreffekt 
zurück, ausgelöst durch eine inhomogene Zr/Ti Verteilung [129, 131]. 
 
 
Abb. 16: Einfluss der Dotierung auf das Kornwachstum Donator dotierter PZT-














2.2 Einfluss der Korngröße auf die 
Eigenschaften von PZT-Keramiken 
2.2.1 Einfluss auf die Domänenstruktur  
Wie bereits in Kapitel 2.1.5 einleitend beschrieben, ist die Entstehung der 
ferroelektrischen Domänen mit dem Abbau mechanischer Spannungen, 
hervorgerufen durch die spontane Deformation bei Abkühlung unter ஼ܶ, 
verbunden.     Anhand     zahlreicher     Veröffentlichungen     über    Domänen- 
konfigurationen   in  BaTiO3  und   PZT   zeigt   sich  ein  generelles  Bild  für 
den Einfluss der Korngröße auf Domänenstrukturen [15, 66, 79, 85, 134, 135]. 
Werden bei Korngrößen > 10 µm für BaTiO3 und > 1-2 µm für PZT komplexe 
Strukturen bestehend aus 180° und nicht 180° Domänenkonfigurationen 
beobachtet, siehe Abb. 17 b), so tritt bei kleinen Korngrößen, < 1µm für BaTiO3 
und < 1µm für PZT, eine einfache lamellare 90° Domänenstruktur auf, siehe 
Abb. 17 a).  
a) b) 
Abb. 17: Schematische Darstellung einer lamellaren Domänenstruktur für feinkörnige 




Eine umfangreiche Beschreibung für diese Änderungen wurde von Arlt et al. 
formuliert [136]. Das Modell, entwickelt für BaTiO3, basiert auf einer 
Energieminimierung mechanischer Spannungen innerhalb eines Korns. Der 
generelle Formalismus für die Energieminimierung besitzt dabei die Form: 
ݓ௧௢௧ ൌ ݓெ ൅ ݓா ൅ ݓௐ ൅ ݓௌ ൌ ܯ݅݊݅݉ݑ݉ (2.14)
mit ݓெ = elastische Energie, ݓா = elektrische Energie, ݓௐ = Domänenwand-
energie und ݓௌ = Oberflächenenergie. Aus diesem Modell konnten die Autoren 
einen Zusammenhang ableiten, der mit den experimentellen Befunden im 
Allgemeinen übereinstimmt. Es wurden zwei kritische Korngrößen abgeleitet, 
ab denen eine Änderung der Domänenstruktur eintritt, siehe Abb. 18 a) [137]. 
Bei Unterschreiten der kritischen Korngröße ݃௖௥௜௧మ wandelt sich die Domänen-
struktur von einer komplexen 3-Dimensionalen Konfiguration in eine einfache 
lamellare Struktur um. Wird jedoch ݃௖௥௜௧భ unterschritten, treten keine Domänen 
mehr auf. Die Berechnung der kritischen Korngrößen ergab:  
݃௖௥௜௧భ ൌ
ߪଽ଴
2݇ܿߚଵଶ ൎ 40݊݉ 
݃௖௥௜௧మ ൌ
8√2݇ଵܿଵ




Hierbei entsprechen ߪଽ଴ der 90° Domänenwandenergie pro Volumeneinheit, ߚ 
einem Verzerrungswinkel (ߚଵ ൎ ሺܿ ܽ⁄ ሻ െ 1) und ݇ bzw. ܿ elastischen 
Konstanten. Die gefundenen Werte für ݃௖௥௜௧భ und ݃௖௥௜௧మ von 40 nm bzw. 5 µm 
weichen nur geringfügig von den experimentell bestimmten Korngrößen ab, 
unter Berücksichtigung der für das Modell notwendigen Vereinfachungen [136]. 
Für PZT-Materialien liegt dagegen die Änderung des Domänenaufbaus von 




von etwa ݃௖௥௜௧మ = 1-2 µm. Dies könnte, im Vergleich zum BaTiO3, durch ein 
größeres c/a-Verhältnis bzw. durch eine höhere spontane Polarisation zu 
erklären sein [136]. Neben der Änderung der Domänenkonfiguration tritt 
ebenfalls eine Verringerung der Domänengröße bei kleiner werdender 
Korngröße ein [15, 66, 85, 137, 138]. Dies trifft für PZT in gleichem Maße zu, 
wie für BaTiO3. Der Zusammenhang zwischen Korngröße ݃ und Domänengröße 
݀ folgt dabei einem parabolischen Kurvenverlauf:  
݀ ∝ ሺ݃ሻ௠ (2.16)
Dies wurde durch mehrere Autoren auch theoretisch bestätigt [66, 139, 140]. 
Der Koeffizient ݉ entspricht dabei 0,5. Abb. 18 b) zeigt dies für BaTiO3 und 




Abb. 18: Schematische Darstellung des Einflusses der Korngröße auf die Domänen-
konfiguration von BaTiO3 a) und Domänengröße für BaTiO3 und PZT b) [15, 





PZT-Materialien mit einer Korngröße unterhalb 1 µm zeigen eine 
Domänengröße von nur noch 30 nm [138]. Dies ist bemerkenswert im Hinblick 
auf die Tatsache, dass für eine 90° Domänenwand bzw. für den Bereich der 
durch eine 90° Domänenwand beeinflusst wird, etwa 5 nm angenommen werden 
können. Bei einer weiteren Verringerung der Domänengröße erhöht sich der 
Volumenanteil der Domänenwände weiter und trägt somit ebenfalls zu einer 
Beeinflussung der Materialparameter bei. 
 
2.2.2 Einfluss auf die Kristallstruktur 
Die weitere Verringerung der Domänengröße hat ebenfalls Auswirkungen auf 
die internen Spannungsfelder eines Korn bzw. einer jeden Elementarzelle des 
Kristallits. Nach Arlt stehen bei großen Korngrößen (≈ 10 µm) etwa 7% des 
Volumens unter Spannungen, bei 100 nm sind es bereits 70% [136]. Weiterhin 
steigt die Domänenwanddichte an, was den Anteil an unter mechanischer 
Spannung stehenden Elementarzellen zusätzlich erhöht. Diese auftretenden 
Spannungen wirken der spontanen Verzerrung entgegen und verringern somit 
das c/a-Verhältnis des Kristallgitters [15, 102, 142-145]. Dabei wirken sich 
mechanische Spannungen besonders in c-Richtung bzw. in die Richtung der 
spontanen Polarisation aus. Einflüsse ferroelektrischer Domänen auf das 
Röntgendiffraktogramm wurden von Floquent et al. diskutiert [63, 146]. Sie 
kamen zu dem Schluss, dass durch gerichtete Spannungen im Bereich der 
Domänenwände ein zusätzlicher Intensitätsbeitrag geliefert wird. Dies bewirkt 
möglicherweise die beobachtete Änderung der Reflexintensitäten [147, 148], 
was von den Autoren unter anderem als eine Verschiebung der MPG in 
Richtung tetragonaler Zusammensetzungen diskutiert wurde. Eine vergleichbare 
Interpretation findet Lange und erklärt somit die Abnahme des c/a-Verhältnisses 




2.2.3 Einfluss auf dielektrische und ferroelektrische 
Eigenschaften 
Aufgrund der besonderen Eignung des BaTiO3 für dielektrische Anwendungen, 
wurden bereits in den 1950er Jahren Untersuchungen zur Analyse der Gefüge-
Eigenschaftsbeziehungen durchgeführt. So berichteten 1954 Kneipkamp und 
Heywang von einer sehr hohen Dielektrizitätskonstante feinkörniger BaTiO3 
Keramiken [150]. Eine Darstellung dieser Abhängigkeit ist in Abb. 19 gegeben.  
 
 
 Abb. 19: Relative Permittivität als Funktion der Korngröße für reines BaTiO3 [149]. 
 
Zahlreiche Autoren interpretieren dies als unmittelbare Auswirkung einer 
Änderung der Domänenstruktur bzw. Domänengröße als Funktion der 
Korngröße [151], da bei etwa 1 µm Korngröße der bereits unter 2.2.1 
beschriebene Wechsel der Domänenstruktur stattfindet. Somit wird die 
Erhöhung der Permittivität auf zusätzliche Domänenwandbeiträge 
zurückgeführt. Unterhalb 0,7 µm fällt die Permittivität wiederum ab. In diesem 
Zusammenhang werden Effekte eines „domain clamping“ bzw. des Rückgangs 
  gemessen bei 25°C 
 x gemessen bei 70°C 
 – berechnet mit r=r**+3200/(a)0,5  




an Domänenwandbeiträgen zur Permittivität diskutiert. Weiterhin wurde bei 
einer weiteren Abnahme der Korngröße < 0,3 µm auch eine Verminderung des 
c/a-Verhältnisses und der Curietemperatur nachgewiesen [145], wodurch das 
„interne Spannungsmodell“ von Arlt unterstützt wird [136]. Es können jedoch 
von den bisherigen Modellen nur Teilaspekte der experimentellen Befunde 
eindeutig beschrieben werden, was das komplexe Zusammenspiel zwischen dem 
Gefüge bzw. der Korngröße und den ferroelektrischen Eigenschaften noch 
einmal unterstreicht [151].  
Für PZT-Materialien ergaben die bisherigen Untersuchungen keine 
vergleichbare Abhängigkeit der Permittivität von der Korngröße. Hierbei spielt 
jedoch auch die Qualität der untersuchten Probe eine nicht zu unterschätzende 
Rolle, da bei feinkörnigen Materialien oftmals nur eine geringere Dichte oder 
chemische Homogenität der Keramik erreicht wird und dies die 
Materialeigenschaften stark beeinflussen kann [152, 153].  
Eine Möglichkeit für die Untersuchung von Domänenwandbeiträgen bzw. 
Domänengrößen für PZT-Materialien bietet die Analyse der 
Frequenzabhängigkeit der komplexen Permittivität. BaTiO3 und PZT besitzen 
eine starke Frequenzabhängigkeit bzw. einen steilen Abfall von ߝᇱ, gekoppelt 
mit einem Maximum der dielektrischen Verluste im Bereich zwischen einigen 
hundert Megahertz bis in den Gigahertz-Bereich [154-160]. Der steile Abfall 
von ߝᇱ wird dabei mit drei wesentlichen Mechanismen in Verbindung gebracht 
[161]: 1) piezoelektrische Resonanz eines Korns [162], 2) Schallabstrahlung der 
Domänenwände einer lamellaren Domänenstruktur [113] und 3) Vibration von 
Domänenwänden [163]. Unter der Annahme einer Schallabstrahlung von 
Domänenwänden innerhalb einer lamellaren Domänenstruktur wurden von Arlt 
et al. ein entsprechendes Modell entwickelt [155]. Eine 90° Domänenwand ist in 
einem elastischen bzw. dielektrischen Medium eingebettet. Das Anlegen eines 




bei der Frequenz fr des Wechselfeldes ein Relaxationsverhalten hervorruft. 
Aufgrund dieser Voraussetzungen ergibt sich eine gute Annäherung der 
berechneten Permittivität ߝᇱ bzw. der dielektrischen Verluste ߝᇱᇱ an das 
gemessene Spektrum von BaTiO3, siehe Abb. 20 a), wobei die Relaxationsstufe 
Δߝ laut Gl. (2.17) von der spontanen Polarisation P0, der spontanen Verzerrung 
des Perowskitgitters S0 und der elastischen Konstante c55 abhängt. Die 
Relaxationsfrequenz ௥݂ wird entsprechend Gl. (2.18) lediglich durch die Größen 
c55, die Dichte  und die Domänengröße d bestimmt. Somit ergibt sich aus 
diesem Modell eine inverse Proportionalität zwischen ௥݂ und der Domänengröße 
݀. Da wiederum ݀ mit der Korngröße der Keramik skaliert, ergibt sich auch ein 
invers proportionaler Zusammenhang zwischen ݃ und ௥݂ zu ௥݂ି ଵ ∝ ඥ݃.  
 
a)  b) 





f௥ ൌ ඥܿହହ ߩ⁄ߨ݀  (2.18)
Abb. 20: a) Gemessenes (a) und berechnetes (b) Dispersionsspektrum für BaTiO3 und b) 
mathematische Beschreibung der Relaxationsstufe ઢࢿ (2.14) bzw. der 
Relaxationsfrequenz ࢌ࢘ (2.15) [155].  
 
Zwar wurden von Arlt et al. die Dispersionsspektren zweier verschiedener 




höheren Frequenzen bei kleinerer Korngröße festgestellt, eine systematische 
Untersuchung, um ௥݂ି ଵ ∝ ඥ݃ zu verifizieren, wurde jedoch nicht durchgeführt.  
Intensive Untersuchungen zu 
Domänenwandbeiträgen bzw. zum 
Dispersionsverhalten der komplexen 
Permittivität an weich und hart do-
tierten PZT-Materialien wurden von 
Jin, Porokhonskyy und Damjanovic 
durchgeführt [121, 161, 164-167]. 
Anhand der logarithmischen Frequenz-
abhängigkeit von ߝᇱ analysierten sie 
den Einfluss Donator- bzw. Akzeptor 
dotierter PZT Materialien, siehe Abb. 
21.  
Dieser Zusammenhang lässt sich nach Jin mit folgender Gleichung beschreiben 
[121]: 
Ԫᇱ ൌ Ԫ଴ᇱ െ ߙ log ሺ݂ሻ (2.16)
Hierbei beschreibt ߝ଴ᇱ  eine Konstante, ߙ charakterisiert die Steigung der 
logarithmischen Dispersion. Der deutliche Unterschied von ߙ zwischen der 
weich und hart dotierten Keramik wird dabei auf eine Erhöhung von 
Domänenwandbeiträgen zurückgeführt [161]. Eine Untersuchung des 
Korngrößeneinflusses auf ߙ wurde jedoch nicht durchgeführt. Untersuchungen 
zum piezoelektrischen Verhalten zeigen einen generellen Trend verminderter 
Eigenschaften bei sinkender Korngröße [15, 100, 102, 144, 147, 168, 169]. Abb. 
22 zeigt die fallende piezoelektrische Ladungskonstante ݀ଷଷ und die steigende 
Koerzitivfeldstärke ܧ௖ bei sinkender Korngröße [15]. 
Abb. 21: ࢿᇱund ࢿᇱᇱ für Nb und Fe 





Randall et al. kommen zu dem Schluss, dass bei geringer werdender Korngröße 
eine Hemmung der Domänenwandbewegung stattfindet. Zudem wird der Abfall 
des ݀ଷଷ einer Unterdrückung der intrinsischen piezoelektrischen Eigenschaften 
durch die Zunahme einer gegenseitigen mechanischen Klemmung der einzelnen 
Körner zugeschrieben. Von den Autoren wurde eine kritische Korngröße von 
݃௖௥௜௧ ൌ 0,8	μ݉ bei einer Dotierung von 0,4 mol% Nb festgestellt. Neben dem 
Einfluss auf intrinsische und extrinsische Eigenschaften zeigt die paraelektrisch 
- ferroelektrische Phasenumwandlung ebenfalls eine Korngrößenabhängigkeit 
[15, 168-171]. Hierbei wird eine 
Zunahme des Curiepunktes ௖ܶ mit 
sinkender Korngröße und eine 
Verbreiterung der ߝ െ ܶ Kurve 
festgestellt. Eine einheitliche 
Erklärung ist jedoch nicht zu 
finden. Einige Autoren begründen 
dies mit der Zunahme von 
Raumladungen [15, 169], andere 
wiederum mit einer zunehmenden 
diffusenPhasenumwandlungDXI 
grund höherer innerer mechanischer Spannungen [171]. 
 
2.2.4 Modellbeschreibungen 
In den vorangegangenen Kapiteln 2.2.1 - 2.2.3 wurde schon mehrfach ein Bezug 
zwischen den beobachteten experimentellen Befunden und einer Vorstellung 
hergestellt, die den Einfluss der Korngröße auf innere mechanische Spannungen 
im Gefüge der Keramik zurückführt. Dieses Modell der inneren Spannungen 
wurde bereits in den 1960er Jahren von Buessem, Cross und Goswami 
 
Abb. 22: Piezoelektrische Ladungskon-




eingeführt, um die hohe Permittivität feinkörniger BaTiO3-Keramiken zu 
erklären [172]. Detaillierte Untersuchungen wurden ebenfalls von Arlt et al. 
durchgeführt, die das Modell erheblich erweiterten [66, 136, 137, 173, 174]. 
Basis dieser Formulierung des Korngrößeneffektes bildet die Energiebe-
trachtung in Gl. 2.14. Eine sinkende Korngröße führt damit zu einer Klemmung 
der Körner in allen drei Raumrichtungen und somit zu einer lamellaren, von 90° 
Domänen geprägten, Domänenstruktur, die wiederum durch lokale mechanische 
Spannungen an den Domänenwänden charakterisiert ist3. Ausgehend von dieser 
Darstellung lassen sich ebenfalls Korngrößeneffekte in PZT Materialien erklären 
[15]. Eine weiteres Modell beruht auf einer Ansammlung von Defekten an den 
Korngrenzen der Keramik [168]. Die Ansammlung von Defekten, wie z.B. 
Sauerstoffvakanzen, Dotierungs- bzw. Fremdatomen, führt zu einer 
Verringerung der Domänenwandmobilität durch so genannte „pinning-
Vorgänge“. Ein drittes Model nutzt als Ansatz das Entstehen von 
Raumladungen bzw. inneren elektrischen Feldern [169]. Diese werden bei 
einer genügend hohen Korngröße durch die Entstehung ferroelektrischer 
Domänen reduziert, äquivalent zu den entstehenden mechanischen Spannungen. 
Bei geringer Korngröße können diese jedoch nicht vollständig reduziert werden 
und beeinflussen somit nicht nur die Ausbildung der Domänen unterhalb ௖ܶ, 
sondern ebenfalls die Mobilität der Domänen, womit unter anderem die 
auftretenden hohen Koerzitivfeldstärken erklärt werden. 
 
 
                                                     
3 Für eine lamellare 90° Domänenstruktur resultieren ebenfalls hohe mechanische 





3 Experimentelle Durchführung 
 
Das Kapitel beschreibt zu Beginn die in dieser Arbeit verwendeten 
Untersuchungsmethoden. Aufgrund der Verwendung nanoskaliger Zr-Ti-
Präkursoren wird im zweiten Teil des Kapitels eingehender auf die Synthese der 
PZT Materialien eingegangen. 
 
3.1 Pulvercharakterisierung 
Zur Begleitung und Optimierung des Herstellungsprozesses wurden die Pulver 
entsprechend ihrer Korngröße, spezifischen Oberfläche und ihres kristallinen 
Phasenbestands untersucht. Dazu wurden während der einzelnen 
SyntheseschritteBET,Röntgenpulverdiffraktometrieund3DUWLNHOJU|HQEHVWLP
PXQJmittels Laserbeugung durchgeführt. 
 
BET-Oberflächenbestimmung 
Für die Bestimmung der spezifischen Oberfläche wurde ein entsprechendes 
Sorptionsverfahren verwendet, bei dem man Adsorptions- bzw. 
Desorptionsvorgänge an der zu bestimmenden Oberfläche ausnutzt. Geringe 
Mengen der kalzinierten Pulver wurden in Glasröhrchen abgefüllt, getrocknet 
und anschließend in einer BET des Typs Flow Sorb II 2300 (Fa. Micromeritics) 
untersucht. Es wurden die Desorptionswerte zur Berechnung der spezifischen 
Oberfläche verwendet. Aus der spezifischen Oberfläche ௦ܱ௣ lässt sich die 




݀ହ଴,஻ா் ൌ 6ߩ ∙ ௦ܱ௣ (3.1)
Hierbei entspricht ߩ der Dichte des Pulvers.  
 
Bestimmung der Partikelgröße durch Laserbeugung 
Die Bestimmung der Partikel bzw. Agglomeratgröße erfolgte mittels 
Lasergranulometer Cilas 1064 (Fa. Quantachrome). Dazu wurden 0,5 g der 
Pulver bzw. 0,2 – 0,5 ml Suspensionslösung während der Attritormahlung 
entnommen und mit 30 ml einer Natriumpyrophosphatlösung aufgefüllt. Nach 
einer 1-2 minütigen Ultraschallhomogenisierung wurde die Messung 
durchgeführt. Aufgrund des unbekannten Lichtbrechungsindexes wurde auf eine 
Mie - Korrektur verzichtet. 
 
Röntgenpulverdiffraktometrie 
Für die kristallographische Phasenanalyse wurden Diffraktogramme mit einem 
Röntgendiffraktometer D500 (Fa. Siemens) in einem Winkelbereich zwischen 
15-70° 2Θ mit einer Schrittweite von 0,02° 2Θ und 8 sec Messzeit 
aufgenommen. Es wurde ܥݑ௞ೌ೗೛೓ೌ - Strahlung verwendet (40kV, 25 mA). Für 








3.2 Dilatometrie und Dichtebestimmung 
gesinterter Proben 
Dilatometrie 
Die Untersuchungen zum Schwindungsverhalten wurden mit einem horizontalen 
Schubstangendilatometer der Fa. Netzsch durchgeführt. Vor Beginn der 
Messungen erfolgte eine Saphirkorrekturmessung, um Einflüsse durch die 
Peripherie des Dilatometers bzw. thermische Störeinflüsse ausschließen zu 
können. Es wurde eine Aufheizrate von 5°C/min und eine Maximaltemperatur 
von 1200°C verwendet. 
 
Dichtebestimmung  
Die Dichte der gesinterten Körper ߩ௦ wurde nach dem Archimedes-
Auftriebsverfahren in deionisiertem Wasser durchgeführt. Die Dichte wurde 
dabei wie folgt berechnet: 
ߩ௦ ൌ ߩௐ ݉௧௥൫݉௙ െ ݉ௐ൯ (3.2)
Dabei ist ߩௐ die Dichte des Wassers, ݉௧௥ das Trockengewicht, ݉ௐ das 
Auftriebsgewicht und ݉௙ das Feuchtgewicht der Probe. Für die Berechnung der 








3.3 Mikroskopische Verfahren 
Rasterelektronenmikroskopie und keramographische Präparation 
Die Beurteilung der hergestellten Pulver sowie des keramischen Gefüges wurde 
mit einem Rasterelektronenmikroskop (Stereoscan 440, Fa. Leica) 
vorgenommen. Für die Auswertung der Korngröße erfolgte eine klassische 
keramographische Präparation. Nach dem finalen Polierschritt mit einer 
Diamantkörnung von 0,25 µm wurde eine chemische Ätzung durchgeführt. 
Hierbei wurde eine Lösung bestehend aus 5% HCl, 2-5 Tropfen HF und 95% 
H2O verwendet. Für die REM-Untersuchungen wurden alle Proben mit einer 
Goldschicht besputtert (SEM coating unit PS 3, Fa. Agar AID). Im Allgemeinen 
wurde eine Beschleunigungsspannung von 20 kV und ein Probenstrom von 120 
pA verwendet. Für die Mikroskopie der Pulverpräparate wurde der Probenstrom 
auf 20-60 pA reduziert, bei einer Beschleunigungsspannung von 25 mA. Die 
Bestimmung der Korngröße erfolgte nach statistischer Auswertung von 300-500 
Körnern durch das Programm AnalySIS (Fa. Soft Imaging). 
 
Piezo Force Microscopy (PFM) 
Für die Charakterisierung der ferroelektrischen Domänenstrukturen wurde das 
AFM Dimension 3000 der Fa. Veeco Instruments verwendet. Im PFM-Modus 
befindet sich die Spitze im Kontakt mit der Oberfläche des Materials 
(Kontaktmodus). Durch das Anlegen einer Wechselspannung an die leitfähige 
Spitze wird, ausgelöst durch den piezoelektrischen Effekt, eine Bewegung des 
Materials auf die Spitze übertragen. Durch einen lock-in Verstärker wird nun 
das Eingangssignal von dem resultierenden Signal aus der piezoelektrischen 
Anregung getrennt und ausgegeben. Somit ist die Auswertung des so genannten 




Signals, d.h. die Torsion der Spitze in Y-Richtung (parallel zur Scanrichtung), 
möglich. Eine schematische Darstellung bietet Abb. 23.  
 
Die PFM-Probenvorbereitung ist äquivalent zur keramographischen Gefüge-
präparation jedoch wurde im Anschluss an den 0,25 µm Polierschritt ein 
weiterer 2-5 minütiger Polierschritt mit einer basischen Suspension (Mastermet) 
verwendet. Durch die dadurch entstehende, leichte Ätzung der Oberfläche wird 
es ebenfalls möglich, die Topographie der Oberfläche auszuwerten. Im 
Anschluss an die Präparation wurden die Proben in einem Kammerofen bei 
500°C für 4 Stunden ausgelagert, um eventuelle Präparationseffekte auf die 






Schematische Darstellung für die Bestimmung des in plane (links) und des 
out of plane Signals. Unten: Korrespondierende Verzerrung des 




3.4 XRD – Analyse der gesinterten PZT-Proben 
Für die Bestimmung bzw. Berechnung der Gitterparameter und Phasengehalte 
wurden die scheibenförmigen Proben mit einer Dicke von ≈ 1 mm aus der Mitte 
der Sinterkörper herausgetrennt und ebenfalls keramographisch präpariert. Im 
Anschluss erfolgte eine Wärmebehandlung bei 500°C für 4 Stunden, um 
eventuell auftretende Textureffekte zu vermeiden [131]. Für die Aufnahme der 
Diffraktogramme wurde das Röntgendiffraktometer D500 (Fa. Siemens) 
verwendet. Es wurden Messungen in einem Winkelbereich zwischen 15-76° 2Θ 
mit einer Schrittweite von 0,02° 2Θ und 8 s Messzeit durchgeführt. Für die 
Bestimmung der Phasengehalte wurde in dem Bereich zwischen 35-48° 2Θ mit 
einer Messzeit von 16 s bei gleicher Schrittweite gemessen. Für die Korrektur 
der Diffraktogramme wurde ein Si-Pulver als interner Standard verwendet, 
welches in Form einer Suspension auf die Oberfläche getropft wurde. Es wurde 
ebenfalls ܥݑ௞ೌ೗೛೓ೌ-Strahlung verwendet (40kV, 25 mA).  
Zu Beginn wurde die Si-Korrektur und der Abzug der ܥݑ௞ೌ೗೛೓ೌమ-Strahlung 
vorgenommen. Im Anschluss erfolgte die Anpassung einer Gauss-Lorentz 
Profilfunktion an die gemessenen Spektren. Es wurde bei der Profilanpassung 
eine rhomboedrische und eine tetragonale Struktur zu Grunde gelegt. Die 
Ermittlung der entsprechenden Netzebenenabstände bzw. Intensitäten wurde 
anhand der (111) und (200) Reflexgruppe zwischen 37 - 46° 2Θ durchgeführt. 
Über das Verhältnis der Reflexintensitäten lassen sich somit die einzelnen 
Phasenanteile berechnen. Beispiel (200) Reflexgruppe:  
௧ܸ௥ ൌ ܫ
ሺ002ሻ௧௥ ൅ ܫሺ200ሻ௧௥





Aus den erhaltenen Netzebenenabständen d der (111) und (200) Reflexgruppe 
wurden weiterhin die Gitterparameter der tetragonalen Phase ctr bzw. atr und die 
der rhomboedrischen Phase arh bzw. rh berechnet. Zur Beschreibung der 
Verzerrung der Perowskitzelle wurden die Deformationsparameter ߜ௧௥ und ߜ௥௛ 
eingeführt [107].  
ߜ௧௥ ൌ ܿ௧௥ܽ௧௥ െ 1 
(3.4)
ߜ௥௛ ൌ ൬98൰ ൤൬
݀ଵଵଵ




Für die Untersuchungen mittels Ramanspektroskopie wurden die Proben wie in 
Kapitel 3.1.4 beschrieben präpariert. Die Spektren wurden mit einem LabRAM 
HR800 (Fa. Horiba/Jobin-Yvon) (Ar-Laser, λ = 514,55 nm) bzw. mit einem 
UHWD (Fa. Olympus) im Backscattering mode aufgenommen. Die effektive 
Leistung auf der Probenoberfläche betrug 3 mW bei einer Fläche von 1 µm2. 
Das somit angeregte Volumen beträgt mehrere µm3. 
Die Auswertung der Spektren erfolgte durch Anpassung einer Gauß-Funktion 
für jede einzelne Schwingungsmode an das gemessene Spektrum. Für die 
Untersuchung des Korngrößeneinflusses wurde die Schwingungslage bzw. 
Wellenzahl ߥ෤ und Halbwertsbreite ausgewertet. Abb. 24 zeigt beispielhaft ein 
Raman-Spektrum der tetragonalen Zusammensetzung PZT 48-52 1La mit einer 
Korngröße von g = 4,18 µm. Die Indizierung der Schwingungsmoden erfolgte 






3.6 Dielektrische Untersuchungen 
Untersuchungen im Frequenzbereich zwischen 20 – 106 Hz 
Zur Untersuchung der dielektrischen Eigenschaften bis 1 MHz wurden 
scheibenförmige Proben mit einem Durchmesser von ≈ 10 mm und einer Dicke 
von ≈ 1 mm verwendet, die mit einer bei 600 °C eingebrannten Silberdick-
schichtelektrode versehen waren (Gwent C2060217D3). Die Präparation 
erfolgte entsprechend Ref. [102]. Mittels eines LCR-Meters 4284A (Fa. Hewlett 
Packard) wurden die Kapazität ܥ und der Verlustfaktor tan ߜ der Proben 














































Raman Spektrum der Zusammensetzung PZT 48/52 mit einer Korngröße 
von g = 4,18 µm. Die einzelnen Schwingungsmoden wurden durch eine 




relativen Permittivität ߝ௥ der Real- und der Imaginärteil, ߝᇱ bzw. ߝᇱᇱ, der 
komplexen Permittivität ermitteln:  
ߝ௥ ൌ ܥ ∙ ݀ܣ ∙ ߝ଴ 
(3.6)
ߝᇱ ൌ ߝ௥ ∙ ܿ݋ݏߜ (3.7)
ߝᇱᇱ ൌ ߝ௥ ∙ ݏ݅݊ߜ (3.8)
Dabei ist ݀ die Dicke der Proben, ܣ die Probenfläche und ߝ଴ die elektrische 
Feldkonstante. Es wurden sowohl ungepolte, als auch gepolte Proben untersucht. 
Die Bestimmung der komplexen Permittivität erfolgte jeweils 24 Stunden nach 
der Wärmebehandlung bzw. Polung, um eine eventuelle Beeinflussung durch 
Alterungseffekte zu vermeiden. Die Feldstärke betrug dabei 1 V/mm. 
 
Untersuchungen im Frequenzbereich zwischen 106 – 20*109 Hz 
Für die Messungen im Bereich 1 MHz bis 1,8 GHz wurden kleine Zylinder mit 
einem Durchmesser von etwa 0,8 mm und einer Länge von 5mm hergestellt. Die 
Elektroden auf beiden Stirnflächen wurden mittels Gold-Sputtern aufgebracht. 
Für die Bestimmung des Impedanzspektrums diente ein Network Analyser 
Model 4396A (Fa. Hewlett Packard). Für die Berechnug des Real- bzw. des 
Imaginärteils wurden ungleichförmige Feldverteilungen berücksichtigt [178].  
Messungen im Bereich zwischen 5 – 20 GHz wurden mit einem Network 
Spectra Analyser Model 8722D (Fa. Hewlett Packard) durchgeführt. Die 
Bestimmung der komplexen Permittivität beruht hierbei auf der Messung des 
Transmissionsspektrums des TE011-Modes und der entsprechenden radial 




der Resonanzfrequenz vom leeren Resonator konnte die komplexe Permittivität 
bestimmt werden. Der Durchmesser der Proben wurde dabei entsprechend der 
Verschiebung der Resonanzmoden angepasst. Abb. 25 a) und b) stellt die 
experimentelle Vorgehensweise dar. Bei Verringerung des Durchmessers nähert 




Für eine hinreichend genaue Berechnung der Permittivität wurde der 
Durchmesser der Proben so angepasst, dass die Intensität des 
Transmissionskoeffizienten in etwa 50% der Intensität des hohlen Resonators 
erreichte. Dies lieferte eine ausreichend hohe Intensität für die Anpassung des 
Spektrums mit einer Gauss-Lorentz Profilfunktion und eine ausreichend große 
Veränderung der Resonanzfrequenz. Eine detaillierte Beschreibung des 
Verfahrens wird in Ref. [165, 179] gegeben. 
Abb. 26 zeigt eine Darstellung des berechneten Real- bzw. des Imaginärteils der 
Permittivität ߝᇱ bzw. ߝᇱᇱ für die Zusammensetzung PZT 1La 52/48 in einem 
Bereich zwischen 20 Hz bis 20 GHz. Gekennzeichnet ist die 
Abb. 25: 
 
Transmissionsspektrum im Bereich des TE011 a) und des TE041 b) Modes für 




Relaxationsfrequenz fr. Sie wird aus dem Maximum des frequenzabhängigen 
Verlaufs von ߝᇱᇱ abgeleitet und beträgt in diesem Fall 1,1 GHz. Die Korngröße 
der Keramik beträgt 4,0 µm. Für eine Darstellung des gesamten 
Frequenzbereiches wurde der Betrag des Real- und des Imaginärteils 
entsprechend der Werte im Frequenzbereich zwischen 20 Hz und 1MHz 
angepasst. Die Abweichung beträgt im Allgemeinen < 10 % und ist als 




3.7 Bestimmung piezoelektrischer 
Kleinsignalparameter 
Die Berechnung des piezoelektrischen Koeffizienten ݀ଷଷ und ݇ଷଷ erfolgte aus 
der Analyse der Resonanzfrequenzen des Längen-Dehnungsmodus. Für eine 

fr
Abb. 26: Darstellung des Real- und des Imaginärteils der Permittivität von 20 Hz bis 




korrekte Bestimmung der dafür notwendigen Konstanten wurden Probenkörper 
der Geometrie 5 x 2 x 2 mm3 hergestellt, siehe Abb. 27 a). Dabei wurde einem 
Längen zu Breiten Verhältnis von 2,5 entsprochen [89]. Für die elektrische 
Kontaktierung wurden Silberdickschichtelektroden verwendet. Für einen 
ausreichend hohen Polungsgrad der Proben wurden diese in einem Silikonölbad 
bei 80°C für 30 sec bei einer Feldstärke von 3,5 kV/mm polarisiert. Um einer 
Beeinträchtigung der Messungen durch Alterungseffekte entgegen zu wirken, 
wurden die Messungen der Resonanzfrequenzen mindestens 24 Stunden nach 





Abb. 27 b) zeigt beispielhaft den frequenzabhängigen Impedanzverlauf für den 
Längen-Dehnungsmodus einer PZT-Keramik. Für die Aufnahme des Spektrums 
Abb. 27: a) Für die Bestimmung der Längen-Dehnungsschwingung verwendete 
Probengeometrie. 
 b) Darstellung des frequenzabhängigen Verlaufes der Impedanz, 
eingezeichnet sind zusätzlich die Serien- und Parallelresonanzfrequenz 




diente ein Impedance Analyser 4294A (Fa. Agilent). Die Messspannung betrug 
dabei 1 Volt. 
Die piezoelektrische Ladungskonstante ݀ଷଷ kann nun unter der 
Berücksichtigung des Kopplungsfaktors ݇ଷଷ, der mechanischen Nachgiebigkeit 
ݏଷଷா  und der Permittivitätszahl ߝଷଷ் bestimmt werden:  
݇ଷଷଶ ൌ ߨ2 ∙
௦݂
௣݂




ݏଷଷா ൌ 1ሺ1 െ ݇ଷଷଶሻ ∙ 4ߩ ∙ ൫ ௣݂ ∙ ݈൯ଶ
 (3.10)
݀ଷଷଶ ൌ ݇ଷଷଶ ∙ ݏଷଷா ∙ ߝଷଷ் (3.11)
Dabei ist ݀ die Dicke der Proben, ݈ die Länge, ܣ die Probenfläche, ߩ die Dichte 
und ߝଷଷ் (T=0) die quasi statische Permittivität (1kHz) der verwendeten Proben. 
 
3.8 Großsignalmessungen 
Zur Ermittlung der dielektrischen und elektromechanischen Großsignaleigen-
schaften wurde das Messsystem aixPES (Fa. Aixacct) verwendet. Die Messung 
der Längenänderung wurde dabei durch ein Laserinterferometer der Fa. Sios. 
realisiert. Die Erfassung der dielektrischen Parameter erfolgte durch die „Virtual 
Ground Method“ [3]. Als Proben wurden Scheiben mit einem Durchmesser von 
≈ 10 mm und einer Dicke von ≈ 1 mm verwendet. Für die Kontaktierung dienten 
Silber-Einbrennelektroden (siehe Kapitel 3.1.6). Die bipolaren und unipolaren 
Messungen wurden bei einer Ansteuerfrequenz von 25 mHz durchgeführt. Für 
die Polung der Materialien wurden zu Beginn 3-5 unipolare Zyklen bei einer 




der aufgenommenen Neukurve entsprechend Abb. 12 b. Für die 
Charakterisierung der Parameter ܧ௖, ௥ܲ௘௠ und ௌܲ wurde der letzte durchlaufene 
bipolare Zyklus verwendet, unter der Bedingung einer stabilen und 
symmetrischen Hystereseform. Im Anschluss erfolgte die unipolare Messung 
sukzessive von 5 kV/mm bis 1 kV/mm mit je zwei durchlaufenen Hysteresen. 
Der Koeffizient ݀ଷଷ∗  ergibt sich dabei aus ݀ଷଷ∗ ൌ ܵ௠௔௫ ܧ௠௔௫⁄  und wurde für jede 
gemessene Feldstärke bestimmt. 
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4 Ergebnisse und Diskussion 
 
Die Darstellung des Korngrößeneinflusses auf die Eigenschaften Donator 
dotierter PZT-Keramiken gliedert sich in sechs wesentliche Abschnitte. Zu 
Beginn wird die Aufbereitung der Keramiken unter Verwendung nanoskaliger 
(Zr,Ti)-Präkursoren und die Einstellung der unterschiedlichen Korngrößen der 
Keramik erläutert. In den darauf folgenden Abschnitten erfolgt die Darstellung 
des Einflusses der Korngröße auf die Domänen, als auch auf die Kristallstruktur 
und die Auswirkungen auf dielektrische, ferroelektrische und piezoelektrische 
Eigenschaften.  
 
4.1 Verwendete Rohstoffe und Aufbereitung 
der PZT-Pulver 
Die konventionelle Herstellung von PZT-Keramiken erfolgt in der Regel über 
das Mischoxid-Verfahren. Im Anschluss an die Einwaage werden die oxidischen 
Ausgangssubstanzen einem Homogenisierungs- bzw. einem ersten Mahlschritt 
unterzogen. Nach dem thermischen Prozess des Kalzinierens, der zur Herstel-
lung der eigentlichen chemischen Verbindung (Mischkristall) dient, erfolgt ein 
zweiter Mahlschritt, bevor die Keramik gesintert wird. Der Vorteil dieser 
Methodik sind die relativ niedrigen Kosten der Ausgangspulver, die einfache 
Prozesstechnik und die Möglichkeit, auch sehr große Pulvermengen herstellen 
zu können. Alternativen zu dieser Methode der PZT-Herstellung bestehen über 
Sol-Gel- oder Hydrothermalverfahren. Die Vorteile sind hierbei die Homo-
genität und die Feinteiligkeit der erhaltenen Pulver, dagegen stehen jedoch die 
hohen Kosten des Prozesses bzw. der Ausgangsreagenzien. Eine Art Kombi-
nation beider Verfahren stellt die Verwendung von (Zr,Ti)O2-Prekursoren dar 
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[168, 181, 182]. Hierbei werden über ein nasschemisches oder keramisches 
Verfahren möglichst feinteilige (Zr,Ti)O2-Pulver hergestellt und anschließend 
mit PbO zur Bildung von PZT-Mischkristallen gebracht. Die Vorteile sind 
niedrige Kalzinationstemperaturen, eine hohe chemische Homogenität und die 
Möglichkeit, große Pulvermengen herstellen zu können.  
Für die Herstellung, der in dieser Arbeit verwendeten, PZT-Materialien wurde 
dieses kombinierte Verfahren aus Mixed-Oxide und einem nasschemischem 
Fällungsprozess verwendet. Tabelle 2 zeigt die wichtigsten chemischen bzw. 
physikalischen Eigenschaften der (Zr,Ti)O2-Hydrat-Präkursoren bzw. des 
verwendeten PbO.  
Tabelle 2: Ausgewählte Kennwerte der verwendeten Rohstoffe. 
 PbO ZTH 12 ZTH 10 ZTH 14 
Hersteller Alfa Aesar Crenox GmbH 
Reinheit > 99,99% > 99,99% 
Zr/Ti-Gehalt  53,1/46,9 57,6/42,4 44,8/55,2 




≈ 4 nm  












[Fe, Al, Ag, Mn, 
Cu, Mg] (< 5) 
Na (18) 
Bi (11), 














Si, Na (<10) 
Ba, Sr, Cr, V (< 5) 
Cl (< 20) 
SO4-Gehalt (%) - 0,27 0,33 0,36 
Glühverlust (%) - ≈ 16,2% ≈ 16,8% ≈ 17,1% 
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Um die Korngröße in dem geforderten Bereich zwischen 0,25 µm und 10µm mit 
einer ausreichenden chemischen Homogenität einstellen zu können, wurden von 
der Fa. Crenox GmbH hergestellte (Zr,Ti)O2-Hydrat-Präkursoren (ZTH) ver-
wendet [183]. 
Die Herstellung der Prekursoren beruht auf dem Sulfatprozess, einem 
großtechnischen Herstellungsverfahren für TiO2 und einem zusätzlichen zweiten 
Fällungsverfahren. In einem ersten Schritt wird aus einer TiOSO4-haltigen 
Lösung durch Hydrolyse nanokristallines TiO(OH)2 mit ݀ହ଴ ൎ 5 nm gewonnen. 
Nach mehreren Reinigungsschritten erfolgt die Zugabe einer Zr-Lösung. Mittels 
eines weiteren Hydrolyseschrittes wird nun Zr(OH)4 auf dem nanokristallinen 
Titanoxidhydrat abgeschieden. Es wird somit angenommen, dass ein ZTH-
Partikel aus einem TiO(OH)2-Kern und einer annähernd amorphen Zr(OH)4-
Schicht auf der Oberfläche aufgebaut ist. 
Das in Abb. 28 dargestellte Röntgendiffraktogramm bestätigt die Existenz einer 
kristallinen TiO2-Phase und einer ZrO2-Komponente mit einer sehr kleinen 
Kristallitgröße.  
   
Abb. 28: Röntgendiffraktogramm des verwendeten (Zr,Ti)O2-Hydrates. 
 
TiO2 (Anatas, PDF #21-1272) 
ZrO2 (tetragonal, PDF #14-0534) 
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Aus einer Analyse der Halbwertsbreite (FWHM) der TiO2-Phase ergibt sich eine 
Kristallitgröße von ≈ 5,8 nm. Aus der Auswertung des Reflexes um 31° 2 Θ, 
unter der Annahme einer tetragonalen ZrO2-Phase [184], ergibt sich eine 
Kristallitgröße von ≈ 1,9 nm.  
Die Einwaage der Rohstoffe wurde, nach einer Glühverlustbestimmung des 
ZTH, entsprechend der Gl. 3.11 für La dotiertes bzw. Gl. 3.12 für La, Fe 
dotiertes PZT durchgeführt:  
ሾܾܲଵିଵ,ହ௫ܮܽ௫ ௉ܸ௕బ,ఱೣᇱᇱ ሿሾܼݎ௭ܶ݅ଵି௭ሿܱଷ (3.11)
ሾܾܲଵିଵ,ହ௫ܮܽ௫ ௉ܸ௕బ,ఱೣᇱᇱ ሿሾሺܼݎ௭ܶ݅ଵି௭ሻଵି௬ܨ݁௬ሿܱଷି଴,ହ ைܸబ,ఱ೤  
(3.12)
Die Gleichungen 3.11 und 3.12 beruhen auf dem Ansatz einer Kompensation 
des Donators La durch Bleivakanzen bzw. durch die Entstehung von 
Sauerstoffvakanzen bei der Dotierung mit Fe-Akzeptorionen. Im Falle der 
Kodotierung La, Fe wird mit einer Rekombination der Blei- und 
Sauerstoffvakanzen gerechnet. Tabelle 3 enthält die, in dieser Arbeit 
hergestellten, Zusammensetzungen. Um den Einfluss der Dotierung und des 
Zr/Ti-Verhältnisses auf die Korngrößenabhängigkeit der PZT-Materialien 
untersuchen zu können, wurden zwei Versatzreihen mit sechs, bzw. fünf 
unterschiedlichen Zusammensetzungen hergestellt. 
Für die 1. Versatzreihe wurde ZTH 12 verwendet. Bei der Variation des Zr/Ti-
Verhältnisses (2. Versatzreihe) kam eine entsprechende molare Mischung aus 
ZTH 10 und ZTH 14 zum Einsatz. Bei allen hergestellten PZT-Materialien 
wurde mit einem PbO-Überschuss von 2 mol% gearbeitet. Tabelle 3 enthält 
ebenfalls den nach Gl. 2.13 berechneten effektiven Donatorgehalt ࡰࢋࢌࢌ. 
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Tabelle 3: Zusammenfassung der hergestellten PZT-Zusammensetzungen. 
Versatz Zr/Ti-Verhältnis Dotierung (mol%) 
eff. Donatorgehalt 
(mol%) 
1-1 53/47 2La 1,00 
1-2 53/47 1La 0,50 
1-3 53/47 1La 0,25Fe 0,375 
1-4 53/47 1La 0,50Fe 0,25 
1-5 53/47 1La 0,75Fe 0,125 
1-6 53/47 undotiert 0 
    
2-1 55/45 1La 0,5 
2-2 53/47 1La 0,5 
2-3 52/48 1La 0,5 
2-4 50/50 1La 0,5 
2-5 48/52 1La 0,5 
 
Eine Auflistung der wesentlichen Prozessschritte ist in Abb. 29 gegeben. Um 
eine homogene Mischung aus den verwendeten Rohstoffen bzw. um die 
Partikelgröße des PbO zu verringern, wurde eine Hochenergiemahlung in einem 
Polyamidattritor verwendet. Die Mahlung wurde mit yttriumstabilisierten 
Zirkonoxidmahlkugeln (2 mm Durchmesser) in Isopropanol durchgeführt. Das 
anschließende Verdampfen des Isopropanols wurde in einem Rotations-
verdampfer bei 65°C und einem Druck von 250 mbar durchgeführt. Nach einer 
weiteren Trocknung des Pulvers in einem Vakuumtrockenschrank (80°C, 2 
Tage) wurde das Pulver über einem 80µm Sieb abgezogen. Aufgrund des sehr 
feinteiligen bzw. reaktiven Pulvers konnte eine Kalzinationstemperatur von 
600°C realisiert werden, ohne ein übermäßiges Wachstum der Partikel zu 
generieren. Verwendet wurden hierbei PbO-gesättigte Al2O3-Tiegel. Auf eine 
weitere Aufmahlung des Kalzinates konnte somit verzichtet werden. Die 
Formgebung der Grünkörper erfolgte durch uniaxiales Trockenpressen und 
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anschließendes kaltisostatisches Pressen bei 400 MPa. Die Proben wurden in 
einem geschlossenen Al2O3-Tiegel für 6 Stunden bei Temperaturen zwischen 
TS= 875 - 1250°C an Luft gesintert. Für Temperaturen oberhalb 1100°C wurde 
ein PbZrO3/ZrO2 Pulverbett verwendet [125]. 
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4.1.1 Kalzination und Sinterung der PZT-Materialien 
Die Herstellung der gewünschten PZT-Mischkristalle erfolgte über die 
Festkörperreaktionen zwischen PbO, TiO2 und ZrO2. Untersuchungen zur 
Reaktionsabfolge der PZT-Bildungsprozesse zeigen bei der Verwendung 
herkömmlicher Oxide folgenden Ablauf [20, 131]: 
ܾܱܲ ൅ ܱܶ݅ଶ ହ଴଴ି଺଴଴°஼ሱۛ ۛۛ ۛۛ ۛሮܾܱܲܶ݅ଷ (3.13)
ܾܱܲܶ݅ଷ ൅ ܾܱܲ ൅ ܼݎܱଶ ଺ହ଴ି଼଴଴°஼ሱۛ ۛۛ ۛۛ ۛሮܾܲሺܼݎଵି௫ܶ݅௫ሻܱଷ (3.14)
ܾܲሺܼݎ௫ܶ݅ଵି௫ሻܱଷ ൅ ܾܱܲܶ݅ଷ ൅ ܾܱܲ ௔௕ ଻ହ଴°஼ሱۛ ۛۛ ۛۛ ሮܾܲሺܼݎଵି௫ܶ݅௫ሻܱଷ (3.15)
 
Während die Bildung von PbTiO3 bereits bei relativ niedrigen Temperaturen 
beginnt, müssen für eine annähernd vollständige Umsetzung zum PZT-
Mischkristall jedoch Temperaturen von 800-900°C bei der Kalzination 
verwendet werden. Da bei diesem Prozess die Diffusion von Blei 
geschwindigkeitsbestimmend ist [181], können über die gezielte Einstellung der 
Korngröße bzw. der chemischen Beschaffenheit der TiO2- und der ZrO2-
Komponente die PZT-Bildungsreaktionen stark verändert werden. Abb. 30 a) 
enthält eine Übersicht über den Reaktionsablauf, dargestellt durch 
Pulverdiffraktogramme für verschiedene Kalzinationstemperaturen. Bereits ab 
Temperaturen ≈ 400°C kommt es zu einer anfänglichen Bildung von PbTiO3. 
Bei einer Kalzinationstemperatur von 500°C ist bereits eine fast vollständige 
Umsetzung der Rohstoffkomponenten zu PbTiO3, PbZrO3 bzw. einem sehr Zr-
reichen PZT-Mischkristall zu beobachten. Ab Temperaturen > 600°C besteht 
das Kalzinat aus einer Ti-reichen und einer Zr-reichen PZT-Mischkristallphase. 
Bei noch höheren Temperaturen erfolgt letztendlich die Bildung des 
gewünschten PZT-Mischkristalls. Da bei Temperaturen ab 600°C von einer 
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vollständigen Bildung des Perowskits ausgegangen werden kann, wurde diese 
als Kalzinationstemperatur festgelegt.  
a) b) 
Abb. 30:  
 
 
Die Bildung der Perowskitphasen kann ebenfalls anhand der Änderung der 
spezifischen Oberfläche Osp beobachtet werden, siehe Abb. 30 b). Während der 
Reaktion des ZTH mit PbO ist eine starke Verringerung von Osp feststellbar. Im 
Gegensatz dazu ist die Änderung > 600°C nur marginal. Bei 600°C besitzt Osp 
einen Wert von 6,3 m2/g, was einer Partikelgröße von etwa 120 nm entspricht. 
Die Feinteiligkeit des PZT-Pulvers geht ebenfalls aus der Betrachtung einer 
REM-Aufnahme hervor. Während im unkalzinierten Zustand, siehe Abb. 31 a) 
noch gröbere PbO Partikel erkennbar sind (d50, Laserbeugung ≈ 0,7 µm), geht aus 




a) Röntgendiffraktogramme verschieden kalzinierter Pulver der Zusam-
mensetzung PZT 53/47 ࡰࢋࢌࢌ = 1 mol%. 
b) Spezifische Oberfläche als Funktion der Kalzinationstemperatur für 
PZT 53/47 ࡰࢋࢌࢌ = 1mol%. 





Aufgrund der geringen Partikelgröße konnte eine deutliche Verbesserung des 
Verdichtungsverhaltens gegenüber der Verwendung herkömmlicher Rohstoffe 
erzielt werden. Abb. 32 a) und b) enthalten vergleichend das 
Schwindungsverhalten bzw. die Sinterrate von PZT 53/47 mit verschiedenen eff. 
Donatorgehalten. Für die reine PZT-Verbindung beginnt die Verdichtung bei 
einer Temperatur von 800°C.  
a) b) 
 
2 µm 2 µm 
Abb. 31: REM Abbildung eines unkalzinierten Rohstoffgemisches a) und eines bei 
600°C kalzinierten Pulvers b). 
Abb. 32: Schwindung a) und Sinterrate b) für PZT 53/47 mit verschiedenen eff. 
Donatorgehalten. 
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Wird der eff. Donatorgehalt erhöht, so verschiebt sich die Schwindungskurve zu 
geringeren Temperaturen, deutlich erkennbar an der Temperatur bei maximaler 
Sinterrate ( ௠ܶ௔௫,ௌ௜௡௧௘௥௥௔௧௘), siehe Abb. 33 a). Das bei einem eff. Donatorgehalt 





Abb. 34 a) enthält die Korngröße in Abhängigkeit vom effektiven Donatorgehalt 
für vier verschiedene Sintertemperaturen. Bei der undotierten Zusammensetzung 
konnte ein abnormales Kornwachstum, beginnend bei 950°C - 1000°C 
festgestellt werden. Der Korngrößenwert bei 1000°C entspricht dem Wert der 
Matrixkörner. Die maximale Sinterrate, dargestellt in Abb. 33 b), zeigt im 
Vergleich zum Kornwachstum einen stetig ansteigenden Verlauf mit 
zunehmendem eff. Donatorgehalt. Das Zr/Ti Verhältnis zeigt hierbei keinen 
Einfluss auf das Kornwachstum der Keramik. Abb. 34 b) zeigt dies für die fünf 
unterschiedlichen Zr/Ti Verhältnisse bei einer eff. Donatorkonzentration von 0,5 
mol%. Die relative Dichte der untersuchten Keramiken betrug zwischen 97 - 
99% der theoretischen Dichte (≈8,00 g/cm3). Abb. 35 stellt vergleichend den 
Abb. 33: Temperatur der max. Sinterrate a) und max. Sinterrate b) für PZT 53/47 
mit verschiedenen eff. Donatorgehalten. 
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Einfluss unterschiedlicher effektiver Donatorgehalte auf die Gefügeentwicklung 















Abb. 34: Korngröße als Funktion des effektiven Donatorgehalts für verschiedene 
Sintertemperaturen a) und Entwicklung der Korngröße im 
Temperaturbereich zwischen 875 - 1250 °C für die verwendeten Zr/Ti 
Verhältnisse.  

















Abb. 35: Einfluss des effektiven Donatorgehaltes auf die Gefügeentwicklung, 
dargestellt für Sintertemperaturen von 900 bzw. 1050°C für PZT mit einem 
Zr/Ti Verhältnis von 53/47. 
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4.2 Untersuchungen der Domänenkonfiguration 
und Größe  
 
Wie bereits in Kapitel 2.1.5 beschrieben, wird in den PZT-Materialien eine 
Änderung der Domänenstruktur von einer komplexen, dreidimensionalen 
Anordnung hin zu einer einfachen, zweidimensionalen Konfiguration 
beobachtet. Dabei existiert eine kritische Korngröße der Keramik, ab der diese 
Änderung beobachtet wird. Gleichermaßen zeigt die Korngrößenabhängigkeit 
der Domänengröße eine Abhängigkeit des Charakters ݀ ൌ ඥ݃. Im Folgenden 
wird gezeigt, inwieweit dieses Verhalten durch die effektive 
Donatorkonzentration beeinflusst wird. Dabei wurden drei unterschiedliche 
Dotierungsgehalte: 2La, 1La und 1La + 0,75Fe und zwei verschiedene Zr/Ti 
Verhältnisse: 53/47 bzw. 52/48 untersucht. Der eff. Donatorgehalt (ܦ௘௙௙) 
entspricht 1 mol%, 0,5 mol% bzw. 0,125 mol%. 
 
4.2.1  Domänenkonfiguration  
1 mol% eff. Donatorgehalt 
Die Auswirkung der Korngröße auf die Domänenstruktur wurde für PZT 53/47 
2La anhand der Korngrößen 1,35 µm, 1,08 µm und 0,34 µm durchgeführt. Die 
Abb. 36, 37 und 38 enthalten jeweils a) die Topographie bzw. b) das in plane 
PFM-Signal. Anhand der in Abb. 36 b) zusätzlich eingezeichneten Korngrenzen 
ist die Komplexität der Domänenstruktur ersichtlich. Innerhalb eines Korns 
befinden sich mehrere Domänenbereiche, die wiederum aus einzelnen 
spezifischen Domänenkonfigurationen aufgebaut sind. Es handelt sich hierbei 
größtenteils um die in Abb. 8 schematisch dargestellte 90° Domänenstruktur, 
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auch bezeichnet als „head-to-tail“ Anordnung. Auffallend ist ebenfalls die 
Separation dieser Bereiche durch 180° Domänen.  
a) b) 
 
 a) b) 
2 µm 2 µm
90° Domänenwand
180° Domänenwand
2 µm 1 µm
Abb. 36: Topographie a) und in plane PFM-Signal b) einer PZT 53/47 Probe mit 
ࡰࢋࢌࢌ = 1,00 mol% und einer mittleren Korngröße von 1,35 µm. 
Abb. 37: Topographie a) und in plane PFM-Signal b) einer PZT 53/47 Probe ࡰࢋࢌࢌ = 
1,00 mol% und mit einer mittleren Korngröße von 1,08 µm. 




Eine Einschätzung einer mittleren Größe dieser Domänenanordnungen ist 
aufgrund der sehr starken Variation nur unter Vorbehalt zu treffen. Es wurden 
Bereiche mit einer Größe zwischen 0,2 - 1,5 µm gefunden. Abb. 37 zeigt eine 
Probe mit einer durchschnittlichen Korngröße von 1,08 µm. Anhand der 
vergrößerten Darstellung des in plane Signals ist die Domänenstruktur eines 
Korns gut zu erkennen. Im Wesentlichen bleibt die Domänenkonfiguration 
bestehen. Es existieren ebenfalls mehrere verschiedene 90° Domänenstrukturen 
innerhalb eines Korns. Im Vergleich zu Abb. 36 b) ist jedoch eine leichte 
Verringerung der Anzahl dieser Bereiche festzustellen. Die Aufnahme einer sehr 
feinkörnigen Keramik ist in Abb. 38 enthalten. Die Korngröße beträgt in diesem 
Fall lediglich 0,34 µm. Nach einem Vergleich dieser Domänenstruktur mit Abb. 
36 b) und 37 b) ist ein signifikanter Unterschied in der Domänenkonfiguration 
feststellbar. Die Körner beinhalten in diesem Fall eine sehr einfache 
zweidimensionale Domänenstruktur, aufgebaut aus einer 90° Domänen-





Abb. 38: Topographie a) und in plane PFM-Signal b) einer PZT 53/47 Probe mit 
ࡰࢋࢌࢌ = 1,00 mol% und einer mittleren Korngröße von 0,34 µm. 
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in etwa der Größe der einzelnen Domänenbereiche aus Abb. 36 b) bzw. 37 b) 
entspricht. 
0,5 mol% eff. Donatorgehalt 
Für die Untersuchung der Domänenkonfiguration von Proben mit einem eff. 
Donatorgehalt von 0,5 mol% wurden die Zusammensetzungen PZT 52/48 1La 
und PZT 53/47 1La ausgewählt. Bei der Untersuchung dieser Proben konnte 
kein Unterschied bezüglich des Einflusses der Korngröße auf die Anordnung der 
Domänen festgestellt werden. Die Abb. 39 und 40 beinhalten die Topographie 
bzw. die in plane PFM Abbildungen der Zusammensetzung PZT 52/48 1La. 
Analysiert wurden Proben mit einer mittleren Korngröße von 4,67 µm, 0,88 µm 
und 0,55 µm. Dabei wiesen Körner mit einer Größe von ≈ 5-7 µm neben der 
bereits in Abb. 36 bzw. 37 beobachteten Konfiguration auch eine gebänderte 
Domänenstruktur auf, welche sehr stark der von grobkörnigem BaTiO3 ähnelt 
und einer alternierenden 180° Domänenanordnung zugeschrieben werden kann 
[136, 185]. Die Größe der Domänen innerhalb dieser gebänderten Struktur 
beträgt lediglich 30 nm, siehe Abb. 39 c).  












Abb. 39: Topographie a) und in plane PFM-Signal b) einer PZT 52/48 Probe mit 
ࡰࢋࢌࢌ = 0,5 mol% und einer mittleren Korngröße von 4,67 µm. d) beinhaltet 
eine Vergrößerung der gebänderten Domänenstruktur, welche weiterhin 
eine sehr feine Domänenstruktur aufweist. Die Größe der Domänen beträgt 
≈ 30 nm siehe Abb. c).  
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Dabei ist zu beachten, dass aufgrund der experimentellen Bedingungen (Radius 
der Spitze, Verteilung des elektrischen Feldes) keine Strukturen unterhalb von 
25 nm mehr aufgelöst werden können. Eine Übersicht über die Veränderung der 
Domänenkonfiguration bieten die PFM-Abbildungen 40 b, d) und f). Ausgehend 
von einer Konfiguration, die sich durch mehrere unterschiedliche 
Domänenbereiche innerhalb eines Korns auszeichnet, Abb. 40 b), vollzieht sich 
eine Verringerung der Komplexität der Domänenstruktur. So zeigt Abb. 40 f) 
eine ausschließlich lamellare Domänenstruktur bei einer mittleren Korngröße 
von 0,55 µm. Die beobachtete Struktur ist vergleichbar mit der Struktur dünner 
PZT-bzw. PT-Schichten [186-189] und feinkörniger PZT-Keramik [15]. 
 
0,125 mol% eff. Donatorgehalt 
Abb. 41 a) - f) zeigt die Topographie bzw. das in plane PFM-Signal der 
Zusammen-setzung PZT 53/47 ࡰࢋࢌࢌ = 0,125 mol% für die Korngrößen 2,53 µm, 
1,43 µm und 1,20 µm. Wie bei den bereits diskutierten Zusammensetzungen 
PZT 53/47 ࡰࢋࢌࢌ = 1 mol% bzw. PZT 52/48 ࡰࢋࢌࢌ = 0,5 mol% erfolgt auch bei einem 
effektivem Donatorgehalt von 0,125 mol% ein Wechsel von einer komplexen 
Domänenstruktur (Abb. 41 b) zu einer lamellaren Anordnung (Abb. 41 d). Dies 
ist ab einer Korngröße von ≈ 2 µm zu beobachten, siehe Abb. 41 d. Abb. 41 f) 
zeigt eine PFM-Aufnahme der kleinsten hergestellten Korngröße dieser 
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a)  b) 
c) d) 
e) f) 
5 µm 5 µm 
2 µm 2 µm 
2 µm 2 µm 
Abb. 40: Topographie a), c), e) und in plane PFM-Signal b), d), f) von PZT 52/48 mit 
ࡰࢋࢌࢌ = 0,5 mol%, die Korngröße beträgt 4,67 µm, 0,88 µm und 0,55 µm. 
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a)  b) 
c) d) 
e) f)     
5 µm 5 µm 
5 µm 5 µm 
1 µm2 µm
Abb. 41: Topographie a), c), e) und in plane PFM-Signal b), d), f) von PZT 53/47 mit 
ࡰࢋࢌࢌ = 0,125 mol%, die Korngröße beträgt 2,53 µm, 1,43 µm und 1,20 µm. 
Ergebnisse und Diskussion 
 
 79
4.2.2  Domänengröße  
Wie bereits in Kapitel 2.2.1 beschrieben, stellt die Ausbildung ferroelektrischer 
Domänen und deren Konfiguration ein Gleichgewicht zwischen der 
Domänenwandenergie und einer Depolarisationsenergie dar. Anhand 
theoretischer Berechnungen wurde ein parabolischer Zusammenhang ݀ ∝ ሺ݃ሻ଴,ହ 
zwischen der Domänengröße und der Korngröße der Keramik gefunden [139, 
140]. Dieser konnte auch in PZT Keramiken im Bereich der MPB nachgewiesen 
werden [138, 141, 190]. Abb. 42 stellt die beobachteten Domänengrößen als 
Funktion der Korngröße dar. Zusätzlich sind weitere Literaturwerte in dem 
Diagramm enthalten.  
 
 
m = 0,5 
m = 0,59 
Abb. 42: Korngrößenabhängigkeit der Domänengröße als Funktion der 
Korngröße für die in dieser Arbeit untersuchten Materialien im 
Vergleich mit bekannten Literaturdaten (1,2 mol% bzw. 0 mol% Ref. 
[138], 0 - 3 mol% Ref. [141]). 
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Unter Berücksichtigung möglicher Differenzen bzw. Ungenauigkeiten in der 
Bestimmung der Domänengröße und der unterschiedlichen experimentellen 
Methoden ergibt sich ein Bereich, der einer parabolischen Abhängigkeit von der 
Korngröße der Keramik folgt. Dies ist besonders bemerkenswert, da dieser 
systematische Zusammenhang nicht entscheidend von der Dotierung der 
Keramik abhängt. Eine weitere Schlussfolgerung aus dieser Abhängigkeit 
zwischen Korngröße und Domänengröße bezieht sich auf die Änderung der 
Domänenwanddichte ߩ஽. Wird die Korngröße verringert, so steigt die Dichte der 
Domänenwände entsprechend an [149]: 
ߩ஽ ∝ 1ඥ݃ 
(4.1)
Der Anstieg der 90° Domänenwanddichte für eine lamellare Domänenstruktur 
wird unter anderem für den Anstieg der Permittivität in Abb. 19 verantwortlich 
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4.3 Einfluss der Korngröße auf die Kristallstruktur 
Dielektrische und elektromechanische Eigenschaften korrelieren stark mit der 
Kristallstruktur bzw. mit den entsprechenden kristallinen Phasenanteilen. Für die 
Interpretation der dielektrischen und piezoelektrischen Untersuchungen sind 
daher detaillierte Kenntnisse über die strukturellen Änderungen als Funktion der 
Korngröße notwendig. Um den Einfluss der Korngröße auf die Gitterparameter 
zu eruieren, wurden fünf verschiedene Zr/Ti-Verhältnisse mit einer konstanten 
La-Dotierung von 1 mol% bzw. ܦ௘௙௙ = 0,5 mol% untersucht. In einem weiteren 
Schritt wurde der Einfluss des Donatorgehaltes anhand dreier verschiedener 
Modifizierungen, ܦ௘௙௙ = 1 - 0,125 mol%, bei einem Zr/Ti-Verhältnis von 53/47 
analysiert. 
Um die röntgenographischen Ergebnisse bestätigen zu können, wurden an drei 
verschiedenen Zusammensetzungen mit einem Zr/Ti-Verhältnis von 48/52, 
52/48 und 55/45, ܦ௘௙௙ = 0,5 mol%, Raman-Spektren aufgenommen. 
 
4.3.1  Röntgendiffraktometrie  
Einfluss des Zr/Ti-Verhältnisses 
Wie bereits mehrere Autoren an überwiegend tetragonalen PZT Materialien 
nachweisen konnten, hat eine Verringerung der Korngröße auch eine 
Verringerung der tetragonalen Verzerrung des Perowskitgitters zur Folge [15, 
102, 142, 144]. Charakteristisch für die Verzerrung der Materialien ist die 
Aufspaltung des (002)tr und des (200)tr Reflexes bzw. die Aufspaltung des 
(111)rh und des (-111)rh Reflexes. Eine Verschiebung der Lage dieser Reflexe 
impliziert unmittelbar eine Änderung der Gitterparameter. Bei einer hohen 
Verzerrung kann dies allein schon aus der Betrachtung des Röntgendiffrakto-
gramms abgeleitet werden. Abb. 43 a) und b) enthält eine Übersicht über die 
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Auswirkung der Korngröße auf das Röntgendiffraktogramm im Bereich der 
(200) und (111) Reflexgruppe zwischen einer PZT-Keramik mit Zr/Ti = 48/52 
bzw. 55/45. Deutlich ist die Änderung der Glanzwinkel und der Intensitäten der 











ࡰࢋࢌࢌ =  
0,5 mol% 
Abb. 43: XRD Diffraktogramme der (200) Reflexgruppe von PZT 48/52 a) bzw. 
55/45 b) dotiert mit einem eff. Donatorgehalt von 0,5 mol% für 
verschiedene Korngrößen. 
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Einen detaillierten Vergleich zwischen einer grobkörnigen und feinkörnigen 











ࡰࢋࢌࢌ =  
0,5 mol% 
tr = 0,028  
g = 3,03 µm 
g = 0,35 µm 
Vtr = 86 % 
tr = 0,025  
Vtr = 57 % 
rh = 0,0079  
g = 3,46 µm 
g = 0,46 µm 
Vtr = 32 % 
rh = 0,0059  
Vtr = 17 % 
Abb. 44: Anpassung der (200) bzw. (111) Reflexgruppe durch Gauß-Lorenz-
Profilfunktionen für zwei verschiedene Korngrößen der Zusammen-
setzung PZT 48/52 bzw. 55/45 mit einem eff. Donatorgehalt von 0,5 
mol%. 
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Während bei einer Korngröße von 3,03 µm von einer annähernd rein 
tetragonalen Phase ausgegangen werden kann, verringert sich der tetragonale 
Phasenanteil auf 57% bei einer Korngröße von 0,35 µm. Eine Übersicht über die 
Gitterparameter ist in Abb. 45 enthalten. Die berechneten Gitterparameter bzw. 
Phasengehalte stimmen dabei für grobkörnige Materialien im Allgemeinen mit 




Während eine relativ starke Abnahme der ctr Gitterkonstanten zu beobachten ist, 
ändert sich die atr Gitterkonstante nur marginal. Die Verschiebung des (002)tr 
Reflexes zu einer geringeren Winkellage und die kaum veränderte Lage des 
(200)tr Reflexes geht bereits aus dem Röntgendiffraktogramm in Abb. 44 a) 
hervor. Die tetragonale Verzerrung verringert sich um etwa 11% von 0,028 für g 
= 3,03 µm auf 0,025 für g = 0,35 µm. Neben der Änderung der tetragonalen 
Verzerrung geht aus Abb. 44 b) auch eine Veränderung der rhomboedrischen 
Struktur hervor, dargestellt für PZT mit Zr/Ti = 55/45, wie anhand der 
Abb. 45: Änderung der Gitterparameter für PZT 48/52 mit einem effektiven 
Donatorgehalt von 0,5 mol%.  
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Verschiebung der (111)rh bzw. (-111)rh Reflexlagen zu erkennen ist. Eine 
Verminderung der Reflexaufspaltung bedeutet gleichermaßen eine Verringerung 
der rhomboedrischen Verzerrung der Elementarzelle. ߜ௥௛ beträgt für eine 
Korngröße von 3,46 µm 0,0079 und nimmt bei einer Korngröße von 0,46 µm 
auf ߜ௥௛ = 0,0059 ab, was einer Änderung von ≈ 25% entspricht. Eine Übersicht 
des Einflusses der Korngröße auf die Gitterverzerrung und des tetragonalen 
Phasengehaltes der untersuchten Zr/Ti-Verhältnisse ist in Abb. 46 a) bzw. b) 
dargestellt. Die tetragonale Verzerrung erhöht sich erwartungsgemäß bei 
steigendem Ti-Gehalt von ߜ௧௥ = 0,022 auf ߜ௧௥ = 0,029 für grobkörnige 
Materialien mit einem Ti-Gehalt von 47 – 52 mol%. Die rhomboedrische 
Verzerrung des Gitters von 0,0079 bei g = 5,55 µm ist ebenfalls vergleichbar mit 







gkrit ≈ 0,6 µm 
kritische Korngröße 
gkrit ≈ 0,6 µm 
Abb. 46: Verzerrungsparameter und tetragonaler Phasenanteil für verschiedene 
Zr/Ti-Verhältnisse als Funktion der Korngröße. 
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Bei Verringerung der Korngröße ist für alle Materialien zu Beginn eine recht 
moderate Abnahme der Verzerrung zu erkennen. Ab einer Korngröße von ≈ 0,6 
µm führt jedoch eine weitere Reduzierung der Korngröße zu einer signifikanten 
Abnahme der tetragonalen sowie der rhomboedrischen Gitterverzerrung um bis 
zu 20% gegenüber einer Korngröße > 3 µm, siehe Abb. 46 a und b). Diese 
Korngröße ist als kritische Korngröße zu betrachten. In gleicher Weise ist der 
Einfluss der Korngröße auf den tetragonalen Phasengehalt zu beschreiben. Auch 
hier ist bis zu einer Korngröße von ≈ 0,6 µm eine relativ geringe Abnahme von 
lediglich ≈ 10% zu beobachten. Für Korngrößen < 0,6 µm fällt der tetragonale 
Phasenanteil jedoch um weitere 25% drastisch ab. 
Einfluss der Dotierung 
Wie die Untersuchung für verschiedene Zr/Ti-Verhältnisse zeigt, existiert für 
einen eff. Donatorgehalt von 0,5 mol% eine Korngröße von ≈ 0,6 µm, bei der 
eine signifikante Änderung der Kristallstruktur eintritt. Abb. 47 a) - c) veran-
schaulicht nun anhand der aufgenommenen Röntgendiffraktogramme den 
Einfluss der Dotierung auf die Korngrößenabhängigkeit der Kristallstruktur. 
Dargestellt ist dies für ein Zr/Ti-Verhältnis von 53/47 mit einem eff. Donator-
gehalt von 1, 0,5 und 0,125 mol%. Alle drei Zusammensetzungen zeigen eine 
Veränderung der Reflexintensitäten und der Reflexlagen bei Verringerung der 
Korngröße. Die Änderung der Struktur findet jedoch in einem anderen 
Korngrößenbereich statt.  
 

















ࡰࢋࢌࢌ =  
0,125 mol% 
Abb. 47: Darstellung des Korngrößeneinflusses auf die (200) Reflexgruppe für PZT 
mit einem Zr/Ti-Verhältnis von 53/37 und einem effektiven Donatorgehalt 
von 1,0 mol%, 0,5 mol% und 0,125 mol%. 
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Abb. 48 zeigt vergleichend Diffraktogramme für eine Korngröße von 7,28 µm 
und 1,20 µm für einen effektiven Donatorgehalt von 0,125 mol%. Bei dieser 
Verringerung der Korngröße ergibt sich eine Verringerung des tetragonalen 




Ein Vergleich des berechneten Verzerrungsparameters ߜ௧௥ und des tetragonalen 
Phasengehalts in Abhängigkeit vom effektiven Donatorgehalt ist in Abb. 49 a) 
bzw. b) dargestellt. Hieraus ergibt sich eine Verschiebung der kritischen 
Korngröße von ≈ 0,6 µm auf ≈ 2 µm für einen eff. Donatorgehalt von 0,125 
mol% im Gegensatz zu dem Material mit 0,5 mol%. Für die Zusammensetzung 
mit 1 mol% eff. Donatorgehalt ist gegenüber 0,5 mol% ein lediglich marginaler 
Unterschied feststellbar. Bemerkenswert ist jedoch die Änderung des 
rh = 0,022  
g = 7,28 µm 
g = 1,20 µm 
Vtr = 73 % 
rh = 0,018  
Vtr = 46 % 
Abb. 48: Anpassung der (200) Reflexgruppe durch Gauß-Lorenz-Profilfunktionen 
für zwei verschiedene Korngrößen der Zusammensetzung PZT 53/47 mit 
ࡰࢋࢌࢌ = 0,125 mol%. 
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Aufgrund der Korrelation der auftretenden Schwingungsmoden mit der 
Symmetrie der Elementarzelle eignet sich die Ramanspektroskopie zur 
Untersuchung von displaziven Phasenumwandlungen sowie von Ordnungs-
Unordnungs-Prozessen (order-disorder) [192]. Detaillierte Untersuchungen 
mittels Ramanspektroskopie im System PZT sind den Ref. [193-196] zu 
entnehmen. Abb. 50 zeigt Spektren der Zusammensetzung PZT 48/52, 52/48 
und 55/45 mit einem eff. Donatorgehalt von 0,5 mol%. Bei diesem strukturellen 
Übergang von tetragonaler (ܲ4݉݉) zu rhomboedrischer (ܴ3݉) Symmetrie 
lassen sich charakteristische Veränderungen der Spektren feststellen.  
 
gkrit ≈ 2 µm 
gkrit ≈ 0,6 µm 
gkrit ≈ 2 µm 
gkrit ≈ 0,6 µm 
Abb. 49: Verzerrungsparameter und tetragonaler Phasenanteil für verschiedene 
effektive Donatorgehalte bei einem Zr/Ti-Verhältnis von 53/47 als Funktion 
der Korngröße. 





Es tritt eine starke Verringerung der Intensitäten für die Phonon-Moden 
A1(1TO), A1(1LO) und A1(2TO) bzw. eine starke Verschiebung der 
Wellenzahlen für A1(1LO) und E(3TO) ein. Eine ausführliche Beschreibung der 
einzelnen Schwingungsmoden ist in den Ref. [176, 194] enthalten. 
Ein besonderes Augenmerk ist auf die Mode A1(1TO) zu legen. Bei dieser 
Schwingung handelt es sich um eine entgegengesetzte Verschiebung der Ti4+ 
und O2- Ionen relativ zum Pb2+ Untergitter, siehe Abb. 51 [197-199]. Ausgehend 
von theoretischen Überlegungen, welche ein proportionales Verhalten zwischen 
der Wellenzahl ߥ෤ der Mode A1(1TO) und des Ordnungsparameters der 
ferroelektrischen Phasenumwandlung (spontane Polarisation ௦ܲ) erkennen lassen 












































Abb. 50: Raman-Spektrum der Zusammensetzungen PZT 48/52, 52/48 und 55/45 mit 
ࡰࢋࢌࢌ = 0,5 mol%.  
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ߥ෤൫ܣଵሺ1ܱܶሻ൯ ∝ ௦ܲ nachweisen [177]. Die spontane Polarisation ist über die 
Beziehung ߜ ൌ ݇ ∙ ௦ܲଶ mit dem Deformationsparameter ߜ der Perowskit-
elementarzelle verbunden. Der Faktor ݇ wird dabei für tetragonale 
Zusammensetzungen durch die Differenz der Elektrostriktionskoeffizienten ܳଵଵ 






Für Materialien mit rein tetragonaler Kristallstruktur kann somit, aufgrund der 
Schwingungscharakteristik des A1(1TO) Modes, aus einer Veränderung der 
Wellenzahl auch auf eine Änderung der Deformation der Elementarzelle 
geschlossen werden. Diese Korrelation bedingt jedoch einen zu 
vernachlässigenden Einfluss der Temperatur- bzw. Zusammensetzungs-
abhängigkeit der Elektrostriktionskoeffizienten [202]. Für die Untersuchung des 
Korngrößeneinflusses auf die Kristallstruktur muss bei der beschriebenen 
Abb. 51: Verschiebung der Ti4+ und O2- Ionen im Gegensatz zum Pb2+ 
Untergitter entsprechend des A1(1TO) Phonon nach [197, 198]. 
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Interpretation des A1(1TO) Modes ebenfalls von einer Konstanz der chemischen 
Beschaffenheit der Probe ausgegangen werden.  
Untersuchungen an nanokristallinen Materialien, wie z.B. SrBi2Ta2O9 oder 
PbTiO3 zeigen, dass diese Korrelation zwischen der Verschiebung des A1(1TO) 
Modes und einer Veränderung der Kristallstruktur ferroelektrischer Materialien 
durchgeführt werden kann [203-206]. Eine Verringerung der Korngröße führte 
in jedem Fall zu einer geringeren Wellenzahl, was einer geringeren 
Schwingungsenergie entspricht (ߥ෤ ∝ ܧ) und mit einer gleichzeitigen Abnahme 
der tetragonalen Verzerrung korreliert. 
Die Abb. 52 a) - c) stellen den Einfluss der Korngröße auf die Raman-Spektren 
der untersuchten Zusammensetzungen dar. Bei allen drei Zusammensetzungen 
ist eine Verschiebung der A1(1TO) Absorptionsbande zu einer geringeren 
Wellenzahl erkennbar. In Abb. 53 a) ist die Korngrößenabhängigkeit dieser 
Schwingungsmode dargestellt. Entsprechend des bereits diskutierten Einflusses 
der Korngröße ergibt sich aus einer Abnahme der Wellenzahl eine 
Verminderung der Deformation des Perowskitgitters. Insbesondere bei 
Korngrößen < 1µm ist eine starke Verschiebung der Wellenzahl zu erkennen. ߥ෤ 
des Materials mit einem Zr/Ti-Verhältnis von 52/48 liegt dabei unter denen von 
PZT mit Zr/Ti: 48/52, welches ein größeres c/a Verhältnis besitzt.  
 












Abb. 52: Raman-Spektren der Zusammensetzungen PZT 48/52, 52/48 und 55/45 mit 
ࡰࢋࢌࢌ = 0,5 mol% für verschiedene Korngrößen. 
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Die rhomboedrische Zusammensetzung scheint ebenfalls eine Veränderung der 
A1(1TO) Mode aufzuzeigen. In diesem Fall ist eine einfache Korrelation 
zwischen der Lage bzw. Wellenzahl und der Kristallstruktur nur bedingt 
möglich. Es wird aber in diesem Fall ein ähnlicher Zusammenhang vermutet. 
Neben der beobachteten Änderung der A1(1TO) Phonon Mode erfährt A1(2TO) 
eine ähnliche Änderung der Wellenzahl. Diese Phonon Mode repräsentiert die 
Molekülschwingung zwischen den Ti4+ Ionen im Verhältnis zu den Pb2+ und O2- 
Ionen des Gitters. 
Aus Abb. 52 a) - c) geht ebenfalls eine Zunahme der Halbwertsbreite der 
Schwingungsmoden hervor. Abb. 53 b) zeigt dies für die A1(1TO) Mode. Eine 
genaue Interpretation ist jedoch sehr komplex. Eine Verbreiterung der Raman 
Banden wurde ebenfalls bei nanokristallinen Systemen beobachtet und mit dem 
Einfluss der Korngröße beschrieben [204, 206]. Ähnliche Effekte der 
Verbreiterung treten jedoch auch bei Phasenumwandlungen zwischen einer 
geordneten und ungeordneten ferroelektrischen Struktur auf [192, 207].  
 
a) b) 
Abb. 53: Einfluss der Korngröße auf die Wellenzahl a) und die Halbwertsbreite b) 
der A1(1TO) Mode bei ࡰࢋࢌࢌ = 0,5 mol% für verschiedene Zr/Ti -
Verhältnisse. 
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4.4 Einfluss der Korngröße auf das 
Dispersionsspektrum der Permittivität 
Die Beiträge zur Permittivität eines Ferroelektrikums basieren auf intrinsischen 
und extrinsischen Effekten. Der intrinsische Beitrag wird charakterisiert durch 
die Permittivität entlang der entsprechenden kristallographischen Richtungen. 
Die extrinsischen Beiträge repräsentieren die Anteile, die durch die Bewegung 
ferroelektrischer Domänenwände hervorgerufen werden. Die Domänenwand-
beiträge korrelieren dabei stark mit der Kristallstruktur bzw. den kristallo-
graphischen Phasenanteilen, mit der Dichte der Domänenwände, mit der 
Domänenstruktur, mit der Domänenbeweglichkeit und mit der Defektchemie 
(harte oder weiche Dotierung). Aus dem Dispersionsspektrum der komplexen 
Permittivität ist es möglich, den Beitrag extrinsischer Effekte zu untersuchen 
und Änderungen in der Domänenbeweglichkeit festzustellen. In diesem Kapitel 
wird der Einfluss der Korngröße auf das Dispersionsspektrum von 20 Hz bis 20 
GHz ermittelt. Besonderes Augenmerk erfährt hierbei die Änderung des 
Anstiegs der logarithmischen Dispersion und der Relaxationsfrequenz.  
 
4.4.1  Dispersion zwischen 20 Hz und 1 MHz 
Einfluss des Zr/Ti Verhältnisses  
Abb. 54 a) - d) zeigen den Einfluss der Korngröße auf den Realteil der 
komplexen Permittivität zwischen 20 Hz und 1 MHz für vier verschiedene Zr/Ti 
- Verhältnisse. Während sich für eine Korngröße > 3 µm das bekannte Bild mit 
einem deutlichen Maximum von ߝᇱ im Bereich der morphotropen Phasengrenze 
darstellt, so verändert sich dies für kleine Korngrößen deutlich. Weiterhin 
konnte für alle untersuchten Zusammensetzungen ein Anstieg der Permittivität 
bei fallender Korngröße festgestellt werden, welcher bei der überwiegend 
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rhomboedrischen Zusammensetzung (55/45) besonders ausgeprägt war. Abb. 55 
a) enthält die aus der Analyse abgeleitete Permittivität ߝ଴ᇱ . Auffallend ist die 
intensive Zunahme für die rein tetragonale und überwiegend rhomboedrische 
Zusammensetzung im Vergleich zu der morphotropen Zusammensetzung mit 
einem Zr/Ti-Verhältnis von 53/47. Diese Änderung führt zu einer Nivellierung 
des zusammensetzungsabhängigen Maximums der Permittivität im Bereich der 






Abb. 54: Realteil der komplexen Permittivität als Funktion der Frequenz für 
unpolarisierte PZT Materialien der Zusammensetzung: a) 48/52, b) 
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Neben der Zunahme von ߝ଴ᇱ  geht aus Abb. 54 a) - d) auch eine Änderung der 
Steigung ߙ der logarithmischen Dispersion hervor, welche für alle untersuchten 
Zr/Ti-Verhältnisse bei Verringerung der Korngröße zunahm. Die Erhöhung des 
Parameterwertes von ߙ bedeutet hierbei einen stärkeren Abfall der Permittivität 
bei steigender Frequenz. Eine zusammenfassende Darstellung von ߙ ist in Abb. 
55 b) dargestellt. Zusammensetzungen im Bereich der morphotropen 
Phasengrenze zeigen dabei höhere Werte für ߙ als rein tetragonale Zusammen-




Wie bereits in Kapitel 2.2.3 beschrieben wurde, wird der signifikante 
Unterschied in ߙ zwischen hart und weich dotierten PZT-Materialien, siehe 
Abb. 21, auf eine Änderung der Domänenwandbewegungen zurückgeführt 
[121]. Akzeptor dotierte Materialien weisen dabei sehr kleine Werte für ߙ im 
Vergleich zu Donator dotierten Werkstoffen auf [121, 164, 166]. Die 
Verringerung der Domänenwandbewegung gilt als Schlüsseleffekt für die 
geringeren elektromechanischen Eigenschaften und die hohen 
Abb. 55: EinflussderKorngrößeauf ࢿ૙ᇱ a)undࢻ  EIUYHUVFKLHGHQH=U7LVerhältnisse. 
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Koerzitivfeldstärken für hart dotierte PZT Materialien. Im Allgemeinen wird 
angenommen, dass Domänenwände durch Gitterfehlstellen bzw. geladene 
Defekte beeinflusst werden [83].  
Generell werden bei Donator dotierten PZT Materialien hohe Werte für ߙ, 
gekoppelt mit einem annähernd konstanten ߝᇱᇱ, beobachtet, siehe Abb. 21 und 
Abb. 26. Dieses Phänomen wird ebenfalls in anderen Stoffsystemen gefunden, 
wie z.B. Relaxor-Ferroelektrika [208, 209] KNN 50/50 bei Raumtemperatur 
[210] und PMN-PT [211]. Zur Beschreibung dieses Verhaltens wird oftmals 
eine unregelmäßige polare Struktur der Materialien zu Grunde gelegt (polar 
disorder). Dies könnten z.B. Nanodomänen, polare Nanoregionen bzw. polare 
Nanocluster sein. Die Tatsache, dass Akzeptor dotierte Materialien eine sehr 
feine Domänenstruktur besitzen und nahezu keine logarithmische Dispersion der 
Permittivität im Frequenzbereich zwischen 1 Hz und 100 MHz zeigen, steht dem 
jedoch entgegen [164]. Vielmehr muss in diesem Modell die Kopplung der 
einzelnen Defekte zu Defektdipolen ൫ܨ݁௓௥,்௜ᇱ െ ைܸ••൯• berücksichtigt werden. 
Abb. 56 zeigt den Einfluss des Abschreckens einer akzeptordotierten Probe auf 
die Steigung ߙ. Als Grund für diese Änderung wird eine Störung der geordneten 
Defektdipole vermutet [121]. Die Immobilisierung der Domänenwände wird 
dadurch verringert, was zu einem höheren Wert für ߙ führt. 
 




Bei Donator dotierten Materialien wird dabei angenommen, dass keine 
vergleichbar geordnete Struktur der Defektspezies existiert, die zu einem 
ሺܮܽ௉௕ െ ௉ܸ௕ᇱᇱ ሻᇱ Defektdipol führen würde. Dieses Modell zugrunde legend lässt 
vermuten, dass die Zunahme von ߝ଴ᇱ  und ߙ bei Verringerung der Korngröße 
durch eine Erhöhung der „polaren Unordnung“ hervorgerufen wird. Das 
Material besitzt somit eine unregelmäßigere polare Struktur. Dies hat eine 
unmittelbare Auswirkung auf die Bewegung der Domänenwände um ihre 
Ruhelage. Die Zunahme von ߝ଴ᇱ  und ߙ korreliert dabei mit der Abnahme der 
Verzerrung des Perowskitgitters und der Verminderung des tetragonalen 
Phasengehaltes. 
Eine weitere Rolle spielt womöglich die stetige Verringerung der 
Domänengröße. Eine Erhöhung der Domänenwanddichte in Kombination mit 
einer entsprechenden Domänenwandbeweglichkeit könnte möglicherweise auch 
zu einer Erhöhung von ߝ଴ᇱ  und ߙ führen. Ein Anstieg der Domänenwanddichte 
allein kann jedoch nicht zu dem experimentell beobachteten Ergebnis führen. 
Die Domänenwanddichte in Akzeptor-dotierten Materialien ist wesentlich höher 
als in Donator dotierten Werkstoffen.  
Abb. 56: ࢿᇱ für PZT 58/42 dotiert mit 1,0 mol% Fe im gealterten und abgeschreckten 
Zustand nach [121]. 
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Einfluss der Dotierung 
Abb. 57 a) und b) stellen den Einfluss einer unterschiedlichen eff. 
Donatordotierung auf die Korngrößenabhängigkeit von ߝ଴ᇱ  und ߙ graphisch dar. 
Im Wesentlichen zeigt sich eine Erhöhung für ߝ଴ᇱ  und ߙ bei Verringerung der 
Korngröße. Die Zusammensetzung mit 1 mol% eff. Donatordotierung zeigt als 
einzige ein abweichendes Verhalten für ߝ଴ᇱ  ab Korngrößen < 0,7 µm. Aus Abb. 
57 b) ist zu entnehmen, dass unterhalb einer Korngröße von 2 µm für 0,125 
mol% eff. Donatorgehalt bzw. unterhalb von 0,6 µm für 0,5 mol% eff. 
Donatorgehalt ein etwas stärkerer Anstieg für ߙ zu verzeichnen ist. 
Bemerkenswert ist dabei die gewisse Ähnlichkeit mit der beobachteten 







Abb. 57: Einfluss der Korngröße auf ࢿ૙ᇱ  a) und ࢻ b) für verschiedene effektive 
Donatorkonzentrationen. 
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4.4.2  Relaxationsverhalten im GHz Bereich 
Untersuchungen zum Einfluss der Korngröße auf die Relaxationsfrequenz 
wurden bereits an BaTiO3 von McNeal et al. [212-214] und an PZT von Jin et 
al. [121, 165] bzw. Böttger und Arlt durchgeführt [155, 160]. Dabei wurde im 
Wesentlichen eine Erhöhung der Relaxationsfrequenz ௥݂ bei Verringerung der 
Korngröße beobachtet. Jedoch wurde die einzige bekannte systematische 
Untersuchung an PZT Materialien mit teilweise unterschiedlichen 
Zusammensetzungen und im gepolten Zustand durchgeführt [165].  
Abb. 58 a) - c) zeigt den Real- bzw. Imaginärteil der Permittivität im 
Frequenzbereich zwischen 106 und 2*1010 Hz für drei ausgewählte PZT-
Materialien mit je drei unterschiedlichen Korngrößen. Wesentliche Merkmale 
der Spektren sind, wie bereits in Kapitel 4.3.1 diskutiert, eine 
korngrößenabhängige Änderung von ߙ und die Verschiebung der Relaxations-
frequenz zu höheren Frequenzen, bei kleiner werdender Korngröße. Die 
Dispersion zeigt im Grunde genommen eine Debye-Relaxation. Hierbei ist aber 
zu beachten, dass das Modell nach Peter Debye eine Reorientierung von nicht 
interagierenden Dipolen voraussetzt. In einem Ferroelektrikum unterliegen die 
einzelnen Dipole bzw. Domänen einem wesentlich komplexeren Wechselspiel 
und es muss von einer Interaktion der Domänen ausgegangen werden. 
Abweichungen von einem klassischen Debye Charakter bestehen zum Beispiel 
in dem geringen Anstieg von ߝ଴ᇱ  vor der Relaxationsstufe und in einem weiterhin 
fallenden Verlauf oberhalb der Relaxation. Das bisher detaillierteste Modell zur 
Beschreibung der Relaxation in ferroelektrischen Werkstoffen wurde von Arlt et 
al. eingeführt [155, 156]. Ihm zugrunde gelegt ist die Schallabstrahlung eines 
„Domänenstapels“ durch Anregung, aufgebaut aus einer 90° Domänenkonfi-
guration. Es besteht auch die Möglichkeit, eine gebänderte Domänenstruktur, 
wie sie in grobkörnigem BaTiO3 auftritt, zu simulieren. 















ܦ௘௙௙ =  
0,125 mol% 
 
Abb. 58: Darstellung der komplexen Permittivität im Bereich zwischen 106 
und 20*1010 Hz für die Zusammensetzungen PZT 50/50 0,5 mol% a), 
52/48 0,5 mol% und 53/47 mit 0,125 mol% eff. Donatordotierung. 
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Für BaTiO3 (g ≈ 50 µm) beschreibt das Modell sehr gut das experimentell 
beobachtete Verhalten [160]. Aus dem Modell folgen die Gleichungen für die 
Relaxationsfrequenz der Domänenwand ௥݂,஽ௐ (siehe auch Gl. 2.18) und der 
eines Korns ( ௥݂,௄௢௥௡) zu: 









Der Faktor z ist ein Maß für die gegenseitige Klemmung der Körner. Für einen 
Wert von z = 1,5 ist diese minimal und für z = 4 maximal [160]. Aus Gl. 4.2 ist 
es somit möglich, ௥݂ aus der in Kapitel 4.1.2 ermittelten Domänenbreite 
abzuschätzen. Für PZT 52/48 (ܦ௘௙௙ = 0,5 mol%) mit den Parametern ݃ = 0,55 
µm, ߩ = 7,935 gcm-3, ܿହହ = 2,62*1010 Nm-1 und ݀ = 30 nm ergibt sich für ௥݂,஽ௐ 
eine Frequenz von 19,28 GHz. Diese weicht sehr stark von der gemessenen 
Frequenz ௥݂ = 5,86 GHz ab. Für ௥݂,௄௢௥௡ lässt sich eine Frequenz von 0,79 GHz 
berechnen, welche deutlich zu klein ist. Anscheinend ist es also nicht möglich, 
eine korrekte Frequenz aus dem Model von Arlt zu berechnen. 
Aus Gl. 4.2 und der Annahme ݀ ∝ ݃଴,ହ folgt ein genereller Zusammenhang 
zwischen der Relaxationsfrequenz für eine Domänenwand und der Korngröße 
entsprechend: 






Dieser erfolgt unter der Voraussetzung, dass ߩ und ܿହହ eine zu 
vernachlässigende Korngrößenabhängigkeit besitzen. 
Abb. 59 zeigt in einer doppelt logarithmischen Darstellung die inverse 
Relaxationsfrequenz aller gemessenen Proben als Funktion der Korngröße. Aus 
dieser Darstellung heraus ergibt sich ein linearer Zusammenhang zwischen 1 ௥݂⁄  
und der Korngröße. Die Relaxationsfrequenz scheint dabei nicht maßgeblich 
von dem Zr/Ti-Verhältnis oder der Dotierung des PZT-Materials beeinflusst zu 
werden. Es ergibt sich ein mittlerer Anstieg der Geraden von 0,85 ± 0,13. Zu 
erwarten wäre nach Gl. 4.4 ein Anstieg von 0,5. Für reines BaTiO3 ergibt sich 
ebenfalls eine starke Abweichung zwischen dem theoretisch erwarteten Wert für 
1 ௥݂⁄  und den tatsächlich beobachteten Relaxationsfrequenzen bei Korngrößen < 
10 µm, siehe Abb. 60. Offensichtlich treten weitere Mechanismen bei PZT- oder 
feinkörnigen BaTiO3-Materialien auf, die durch das Modell nicht beschrieben 
werden. 








m = 0,85   0,13 
Abb. 59: Abhängigkeit der inversen Relaxationsfrequenz von der Korngröße 
der Keramik für PZT-Materialien mit verschiedenen Zr/Ti-
Verhältnissen und Dotierungen.  
Abb. 60: Vergleich zwischen der berechneten, inversen Relaxationsfrequenz 
(schwarz) und den tatsächlich beobachteten Werten (rot) für BaTiO3. 
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4.4.3 Einfluss der Polarisation auf die Permittivität 
Für eine vollständigere Analyse des Korngrößeneinflusses auf die dielektrischen 
Eigenschaften müssen auch polarisierte Keramiken betrachtet werden. Abb. 61 
zeigt den Realteil der Permittivität zweier unterschiedlicher Korngrößen im 
thermisch depolarisierten und gepolten Zustand. Nach der Beschreibung in 
Kapitel 2.1.6 führt die durch die Polarisation herbeigeführte, kristallographische 
Texturierung des Materials zu einer Änderung der Permittivität. Für tetragonale 
PZT-Keramiken nimmt ߝᇱ zu, für rhomboedrische Zusammensetzungen ist eine 
Verminderung von ߝᇱ festzustellen. Für grobkörnige tetragonale Materialien im 
Bereich der MPB ist die Zunahme besonders hoch, siehe Abb. 61. Die Steigung 
ߙ zeigt jedoch keinen Unterschied zwischen dem polarisierten und 
unpolarisierten Zustand. Bei feinkörnigen PZT-Materialien ist dagegen ein 
anderes Verhalten für ߝ଴ᇱ  und ߙ zu beobachten. Während ein signifikanter 
Rückgang der Steigung von 49 auf 32 beobachtet werden kann, wird für ߝᇱ eine 
lediglich moderate Änderung festgestellt. 
 
 
 = 27   
 = 32   
 = 49   
 = 26   
Abb. 61: Einfluss der Polarisation auf ࢿ૙ᇱ  und ࢻ für zwei verschiedene Korngrößen 
der Zusammensetzung PZT 52/48, ࡰࢋࢌࢌ = 0,5 mol%. 
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Eine Übersicht über die Änderung von ߝ଴ᇱ  und ߙ durch die Polarisation ist für 
verschiedene Zr/Ti –Verhältnisse mit einer eff. Donatordotierung von 0,5 und 
für PZT 53/47 mit 0,125 mol% in Abb. 62 a) - h) dargestellt. Für große 
Korngrößen zeigen die Untersuchungen das zu erwartende Bild einer Zunahme 
von ߝ଴,௣௢௟ᇱ  für tetragonale Zusammensetzungen und eine Abnahme für das 
Material mit überwiegend rhomboedrischer Struktur. Tetragonale Zusammen-
setzungen zeigen keine Veränderung für ߙ, lediglich PZT 55/45 mit 0,5 mol% 
݁௘௙௙ weist eine Abnahme auf. Wird die Korngröße verringert, so zeichnet sich 
ein charakteristischer Unterschied zwischen tetragonaler und rhomboedrischer 
Kristallstruktur bezüglich ߝ଴,௣௢௟ᇱ  und ߙ௣௢௟ gegenüber den Werten unpolarisierter 
Proben ab. Für Materialien mit tetragonalem bzw. überwiegend tetragonalem 
Phasenbestand steigt ߝ଴ᇱ  zu Beginn an, ab einer Korngröße von ≈ 1 µm fällt diese 
jedoch wieder ab, siehe Abb. 62 a) und c). Zudem stellt sich eine signifikante 
Abnahme von ߙ௣௢௟ gegenüber ߙ௨௡௣௢௟ im gleichen Korngrößenbereich ein. Die 
überwiegend rhomboedrische Zusammensetzung weist im Gegensatz dazu keine 
Verringerung von ߝ଴,௣௢௟ᇱ  auf, selbst bei Korngrößen < 1 µm ist eine stetige 
Zunahme festzustellen. Für ߙ௣௢௟ ist jedoch bei 1 µm eine Änderung im Verlauf 
zu erkennen. Die Zusammensetzung PZT 53/47 mit ܦ௘௙௙	= 0,125 mol% folgt im 
Wesentlichen dem gleichen Trendverlauf wie PZT 52/48 mit ܦ௘௙௙ = 0,5 mol%, 
jedoch mit unterschiedlicher Intensität. Aufgrund des verschiedenen 
Donatorgehalts ist bereits ab einer Korngröße < 3,5 µm eine Abnahme von 
ߝ଴,௣௢௟ᇱ  in Korrelation mit einer Änderung von ߙ௣௢௟ gegenüber dem 
unpolarisierten Zustand zu beobachten. Bei der Interpretation der Ergebnisse 
sind mehrere wichtige Mechanismen, die zu einer Änderung beitragen können, 
zu berücksichtigen. Zum einen ist dies die bereits erwähnte Orientierung der 
spontanen Polarisation in Richtung des elektrischen Feldvektors und zum 
anderen ist dies die Änderung der Domänenstruktur selbst. 



















Abb. 62: Änderung von ࢿ૙ᇱ  und ࢻ durch Polarisierung der Materialien, dargestellt 
für verschiedene Zr/Ti-Verhältnisse und verschiedene eff. Donatorgehalte. 
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Weiterhin führt die Verringerung der Korngröße zu einer Veränderung der 
Domänenkonfiguration und Domänengröße bzw. Domänendichte. Der 
Begründung aus Kapitel 2.1.6 Folge leistend, führt die Verringerung der 
Domänenwanddichte bei grobkörnigen tetragonalen Zusammensetzungen zu 
einer Verminderung des „domain clamping“ und somit zu einer Erhöhung der 
Permittivität. Dies hat offensichtlich keinen Einfluss auf die Steigung ߙ. Ab 
einer Korngröße von 1 µm findet jedoch eine signifikante Reduzierung der 
Verzerrung des Perowskitgitters und des tetragonalen Phasengehaltes statt, 
verbunden mit einer Änderung der Domänenkomplexität. Dieses Wechselspiel 
führt möglicherweise zu der beobachteten Änderung der Steigung ߙ und des 
Abfalls der Permittivität durch den Polarisierungsprozess. 
Bei Materialien mit rhomboedrischer Struktur kann der Mechanismus des 
„domain clamping“ bei großen Korngrößen vernachlässigt werden. Die 
Permittivität ߝ଴ᇱ  nimmt aufgrund ߝଷଷ ൏ ߝଵଵ durch die Polarisation des Materials 
ab. Nach Abb. 62 e) zu urteilen, trifft dies auf den gesamten Korngrößenbereich 
zu. Auch für ߙ ist eine geringe Abnahme zu verzeichnen, was durch die 
Reduzierung der Domänenwanddichte zu erklären ist. Die Verringerung der 
Korngröße führt nun auch zu einer Erhöhung der Permittivität, als auch zu deren 
Frequenzabhängigkeit. Bei dieser Zusammensetzung führt ebenfalls die 
Verminderung der Korngröße unterhalb 1 µm zu einem signifikanten Anstieg 
der Steigung ߙ, jedoch auch, im Gegensatz zu tetragonalen 
Zusammensetzungen, zu einer starken Erhöhung von ߝ଴,௣௢௟ᇱ . Die Ergebnisse der 
strukturellen Untersuchungen lassen den Schluss zu, dass auch in diesem Fall 
mit einer geringeren spontanen Polarisation zu rechnen ist. Möglicherweise führt 
aber gerade die durch die geringe Korngröße bedingte, einfache 
Domänenstruktur in Verbindung mit der Erhöhung des Volumenanteils der 
dadurch gestörten Gitterbereiche zu einer Zunahme der Permittivität und der 
Steigung ߙ. 
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Im Folgenden wird der Einfluss der Polarisation auf die Relaxation im GHz-
Bereich dargestellt. 
Wie aus Kapitel 4.3.2 zu entnehmen ist, besteht eine erhebliche Differenz 
zwischen den beobachteten Relaxationsfrequenzen und der Vorhersage aus dem 
Modell nach Arlt et al.. Es stellt sich somit erneut die Frage nach der 
physikalischen Ursache des Relaxationsphänomens. Unter Annahme einer 
Schallabstrahlung durch Kornresonanz sollte keine Verschiebung der 
Relaxationsfrequenz erfolgen, da die Korngröße unverändert bleibt. Abb. 63 
zeigt den Einfluss einer graduellen Polarisation auf die Probe der 
Zusammensetzung PZT 52/48 mit einem eff. Donatorgehalt von 0,5 mol% und 




Deutlich ist hierbei die Verschiebung der Relaxationsstufe bzw. der 
Relaxationsfrequenz zu erkennen. Bemerkenswert ist die Übereinstimmung mit 
der erwarteten Frequenz bei Kornresonanz nach erfolgter vollständiger Polung. 
EUZDUWHWH .RUQUHVRQDQ] 
f = 144 MHz 
fr 
Abb. 63: Einfluss der Polung auf die Relaxationsfrequenz von PZT 52/48, ࡰࢋࢌࢌ 
= 0,5 mol% und einer Korngröße von 4,67 µm. 
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Dieses Verhalten deutet stark auf einen Mechanismus hin, welcher in Bezug mit 
einer Relaxation ferroelektrischer Domänen zu sehen ist. 
Die Polung des Materials bewirkt eine massive Erhöhung der Domänengröße 
und führt somit zu einer Verringerung der Relaxationsfrequenz. Die maximale 
Domänengröße kann dabei die Korngröße nicht überschreiten. Ein weiteres 
Beispiel einer Polarisation ist in Abb. 64 dargestellt. Es handelt sich dabei um 
eine Probe der Zusammensetzung PZT 53/47 mit 0,125 eff. Donatorgehalt und 




Im unpolarisierten Zustand erscheint das Spektrum des Imaginärteils eine 
bestimmte Asymmetrie zu besitzen. Es setzt sich möglicherweise aus mehreren 
Beiträgen zusammen. Bestätigt wird diese Annahme durch den 
Intensitätsrückgang von ௥݂ und der Ausprägung der zweiten 
Relaxationsfrequenz. Nach Porokhonskyy et al. handelt es sich hierbei um 
fr 
Abb. 64: Einfluss der Polung auf Relaxationsfrequenz von PZT 53/47 mit 
0,125 mol% eff. Donatorgehalt und einer Korngröße von 8,27 µm. 
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piezoelektrische Kornresonanz [165]. Somit besteht theoretisch die Möglichkeit 
einer Überlagerung bzw. Beeinflussung der beiden Mechanismen, die die 
Interpretation der beobachteten Relaxationsphänomene im GHz-Bereich 
zusätzlich erschweren. Möglicherweise gibt dies Hinweise auf einen dritten 
Mechanismus, hervorgerufen durch Schallabstrahlung größerer Domänencluster 
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4.5 Einfluss der Korngröße auf die 
Phasenumwandlung 
Abb. 65 a) zeigt eine Übersicht über die Temperaturabhängigkeit der 
Permittivität zwischen 150 - 475°C für verschiedene Korngrößen der 
Zusammensetzung PZT 52/48 mit einem eff. Donatorgehalt von 0,5 mol%. Das 
Maximum der Permittivität kennzeichnet dabei die Phasenumwandlungs-
temperatur bzw. Curietemperatur ஼ܶ.  
 
a) b) 
Auffallend ist die starke Abnahme von ߝ௠௔௫ᇱ , die Verbreiterung der Kurve und 
die Erhöhung von ஼ܶ bei fallender Korngröße. Dabei beträgt die Zunahme der 
Curietemperatur in etwa 20 °C. Ein ähnliches Verhalten konnte bereits an 
undotierten, La und Nb dotierten PZT-Materialien beobachtet werden [15, 100, 
168, 169, 171, 215]. Die genaue physikalische Ursache wird jedoch weiterhin 
kontrovers diskutiert. So konnten Randall et al. keinen Einfluss der Korngröße 
auf ஼ܶ für Nb dotierte Zusammensetzungen feststellen und schrieb die ஼ܶ-
Erhöhung vorherrschenden Raumladungen zu [15]. Burggraaf und Keizer 
stellten sogar eine Verringerung von ஼ܶ für PLZT fest [142].  
Abb. 65: Einfluss der Korngröße auf den Temperaturgang des Realteils der 
Permittivität a) und die Curietemperatur b) der Zusammensetzung PZT 
52/48 mit 0,5 mol% eff. Donatorgehalt. 
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Aufgrund der vielfachen Beobachtung einer ஼ܶ-Erhöhung bei Verringerung der 
Korngröße mit sehr vergleichbarem Charakter, selbst bei unterschiedlichen 
Dotierungen und Herstellungsverfahren, muss die Begründung durch Randall et 
al. jedoch kritisch gesehen werden. Offensichtlich kann auch der Einfluss 
zunehmender homogener Spannungen innerhalb des keramischen Gefüges keine 
Erklärung zu der experimentellen Beobachtung liefern, da hierbei ein 
gegenläufiges Verhalten für ஼ܶ erwartet wird: Berechnungen auf Basis der 
GLD-Theorie und Experimente unter Wirkung eines hydrostatischen Drucks 
zeigen eine Abnahme für ஼ܶ [100, 216, 217]. Diese Verringerung der 
Curietemperatur weisen auch ferroelektrische BaTiO3 und PbTiO3 Partikel bei 
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4.6 Einfluss der Korngröße auf das 
Großsignalverhalten 
Das elektromechanische Verhalten einer ferroelektrischen Keramik ist ein 
komplexes Zusammenspiel zahlreicher Faktoren. Grundlegende Eigenschaften, 
wie beispielsweise die remanente Polarisation, Koerzitivfeldstärke und die 
feldinduzierte Dehnung, sind stark von der Kristallstruktur, Domänen-
konfiguration und Domänenbeweglichkeit abhängig. Wie bereits aus den 
Kapiteln 4.1 und 4.2 zu entnehmen ist, treten starke Änderungen der Domänen- 
und Kristallstruktur bei Verringerung der Korngröße auf. Hierbei sind ebenfalls 
unterschiedliche Zr/Ti-Verhältnisse bzw. unterschiedliche rhomboedrische oder 
tetragonale Phasengehalte, als auch ein unterschiedlicher effektiver 
Donatorgehalt zu beachten. 
 
4.6.1 Einfluss des Zr/Ti-Verhältnisses 
Ein wichtiger Indikator für nicht 180°-Domänenprozesse, 90° für tetragonale 
bzw. 71° und 109° für rhomboedrische Phasenzusammensetzungen, ist die 
remanente Dehnung. Dabei gilt die Vereinfachung, dass eine bleibende 
kristallographische Phasenumwandlung des Materials vernachlässigt werden 
kann. Eine bleibende feldinduzierte Phasenumwandlung kann dabei ebenfalls 
sehr hohe remanente Dehnungen generieren. Im System (Bi0,5Na0,5)1-xBaxTiO3 
im Bereich der MPG kann dies beobachtet werden [221]. Abb. 66 stellt 
Neukurven der Dehnung von PZT 52/48 mit ܦ௘௙௙ = 0,5 mol% für drei 
verschiedene Korngrößen graphisch dar. Während bei einer Abnahme der 
Korngröße von 4,67 µm auf 1,27 µm eine geringe Zunahme der remanenten 
Dehnung, ܵ௥௘௠, zu erkennen ist, kann eine signifikante Verringerung für eine 
Korngröße von 0,30 µm festgestellt werden. Eine übersichtliche Darstellung des 
Korngrößeneinflusses auf ܵ௥௘௠ ist in Abb. 67 dargestellt.  







Abb. 66: Einfluss der Korngröße auf die Neukurve der Dehnung, dargestellt für PZT 
52/48, ࡰࢋࢌࢌ = 0,5 mol%. 
Abb. 67: Einfluss der Korngröße auf die remanente Dehnung, dargestellt für 
verschiedene Zr/Ti-Verhältnisse mit ࡰࢋࢌࢌ = 0,5 mol%. 
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Die remanente Dehnung ergibt sich aus der Verzerrung des Perowskitgitters und 
des Winkels ߠ, welcher die Abweichung zwischen der Polarisationsachse einer 
Domäne gegen das Polungsfeld darstellt. ܿ௧௥, ܽ௧௥ und ߙ௧௥ entsprechen den 
Gitterparametern der tetragonalen Elementarzelle bzw. dem Winkel der 
rhomboedrischen Einheitszelle. Die remanente Dehnung ergibt sich somit für 
tetragonale bzw. rhomboedrische Materialien zu [1]: 
ܵ௥௘௠,௧௥ ൌ ൬ܿ௧௥ܽ௧௥ െ 1൰ ൬〈ܿ݋ݏ
ଶߠ〉 െ 13൰ 
(4.5)
ܵ௥௘௠,௥௛ ൌ 32 ቀ
ߨ
2 െ ߙ௥௛ቁ ൬〈ܿ݋ݏ
ଶߠ〉 െ 13൰ 
(4.6)
Bei relativ großen Korngrößen (3,5 µm) werden für Materialien im 
rhomboedrischen Bereich der MPG maximale remanente Dehnungen aufgrund 
eines höheren Polarisierungsgrades gemessen [91, 102]. Dies stimmt mit der 
beobachteten, remanenten Dehnung für PZT 53/47 und 55/45 in Abb. 67 
überein. Wird die Korngröße verringert, kann bis zu ≈ 0,6 µm eine leichte 
Zunahme der remanenten Dehnung beobachtet werden, unabhängig von dem 
verwendeten Zr/Ti-Verhältnis. Lediglich die Zusammensetzung mit einem 
Verhältnis von 53/47 zeigt keine wesentliche Änderung von ܵ௥௘௠. Der in Abb. 
67 beobachtete Trend der remanenten Dehnung für Korngrößen zwischen 1- 5 
µm zeigt eine sehr gute Übereinstimmung im Vergleich zu konventionell 
hergestelltem PZT mit identischem effektiven Donatorgehalt [147]. Sinkt die 
Korngröße unter einen Wert von ≈ 0,6 µm, so ist eine starke Abnahme von ܵ௥௘௠ 
festzustellen. Materialien mit ausschließlich tetragonaler Kristallstruktur zeigen 
dabei eine geringe Abnahme im Vergleich zur überwiegend rhomboedrischen 
Zusammensetzung 55/45. Unter Berücksichtigung einer nur geringfügigen 
Veränderung der Kristallstruktur liegt der Schluss nahe, dass ein erhöhter 
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Beitrag an nicht 180° Domänenprozessen zu der Erhöhung der remanenten 
Dehnung bei Verringerung der Korngröße auf ≈ 0,6 führt. Wird g weiter 
verringert, so ist eine starke Abnahme der strukturellen Verzerrungsparameter 
ߜ௧௥ und ߜ௥௛ zu verzeichnen. Dies führt möglicherweise zu der starken Abnahme 
der remanenten Dehnung. 
Wie bereits aus Abb. 66 zu erkennen ist, wirkt sich eine Verringerung der 
Korngröße auch auf die Hystereseform der Dehnung und der Polarisation aus. 
Abb. 68 a) - f) zeigen den Einfluss der Korngröße auf die bipolare Dehnungs- 
bzw. Polarisations-hysterese für Materialien mit einem Zr/Ti-Verhältnis von 
50/50, 52/48 und 55/45 mit jeweils 0,5 mol% eff. Donatorgehalt. Für 
grobkörnige Materialien ergibt sich ein aus der Literatur bekanntes Bild, das 
hauptsächlich auf unterschiedlichen intrinsischen und extrinsischen 
Dehnungsbeiträgen basiert [1, 3, 91, 110]. Im Bereich der MPG weisen dabei 
rhomboedrische Materialien eine deutlich höhere Domänenbeweglichkeit auf, 
als tetragonale Zusammensetzungen. Der Anteil an schaltbaren Domänen liegt 
bei 20-25 % bzw. 7-8 % [1]. Die Dehnungshysterese der rein tetragonalen 
Zusammensetzung nähert sich dabei einer durch hauptsächlich 180°-
Domänenwandbewegungen hervorgerufenen Hysterese stark an [120]. Aufgrund 
der höheren Gitterverzerrung (c/a-Verhältnis) der tetragonalen Materialien, 
nivelliert sich der Einfluss einer verminderten Domänenbeweglichkeit. Die 
Gesamtdehnung zeigt jedoch zwischen rhomboedrischen und tetragonalen 
Materialien nur geringe Unterschiede. 
Bei Verringerung der Korngröße ist für alle untersuchten Zusammensetzungen 
ein Anstieg der Koerzitivfeldstärke ܧ௖ festzustellen, welcher auch von anderen 
Autoren bereits beobachtet werden konnte [102, 141, 147, 168, 222]. Bei 
genauer Analyse zeigen sich jedoch Unterschiede zwischen 
Zusammensetzungen mit überwiegend tetragonalen oder rhomboedrischen 
Phasenbestandteilen, siehe Abb. 69 a).  




c)   d) 
e)   f) 
Abb. 68: Einfluss der Korngröße auf das Dehnungs- und Polarisationsverhalten 
für verschiedene Zr/Ti – Gehälter, ࡰࢋࢌࢌ beträgt 0,5 mol%. 
Zr/Ti: 50/50 Zr/Ti: 50/50 
Zr/Ti: 52/48 Zr/Ti: 52/48 
Zr/Ti: 55/45 Zr/Ti: 55/45 
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Für tetragonale Zusammensetzungen (Zr/Ti: 48/52, 50/50 und 52/48) ist bis zu 
einer Korngröße von 0,6 µm eine lediglich marginale Erhöhung von ܧ௖ < 12 % 
zu beobachten. Bei der rhomboedrischen Zusammensetzung (55/45) steigt ܧ௖ 
dagegen um fast 40 % an. Bei einer Korngröße von ≈ 0,3 µm sogar um 115 %. 
Der Einfluss der Korngröße führt somit zu einer starken Verringerung der 
Domänenbeweglichkeit unterhalb 0,6 µm. Ein Maß für die während der 
Polarisation ablaufenden nicht 180°-Domänenbewegungen ist die remanente 
Polarisation ௥ܲ௘௠, welche in Abb. 69 b) als Funktion der Korngröße dargestellt 
ist. Ausführliche Arbeiten über die Beschreibung der remanenten Polarisation 
wurden von Fesenko und Dantsiger durchgeführt [24, 223-225]. Demnach kann 
௥ܲ௘௠ über folgenden Ausdruck beschrieben werden [225]: 




Hierbei ist ܣ ൌ ݊ ൅݉ ߜ⁄  (die Koeffizienten ݊ und ݉ sind abhängig von der 
Zusammensetzung, im tetragonalen Fall: ݊ ൌ 3,4 ݉ ൌ 0,025, im 
rhomboedrischen Fall: ݊ ൌ 7,2 ݉ ൌ 0,011), ܯ ൌ ௥ܲ௘௠ ௦ܲ⁄  (ܯ௧௥ ൌ
0,831,ܯ௥௛ ൌ 0,866), ܰ die Anzahl der möglichen Polarisationsrichtungen (tr = 
6, rh = 8), ߜ charakterisiert die Verzerrung des Perowskitgitters4 [24] und ߟ 
repräsentiert die Anzahl der nicht 180°-Domänenschaltprozesse während der 
Polung. Nach Helke und Lubitz kann diese Gleichung für eine tetragonale bzw. 
rhomboedrische Phase zu folgendem Ausdruck vereinfacht werden [1]: 




                                                     
4 Der Verzerrungsparameter ergibt sich in diesem Fall zu ߜ௧௥ ൌ ଶଷ ቀ
௖
௔ െ 1ቁ bzw. ߜ௥௛ ൎ ܿ݋ݏߙ. 
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Die remanente Polarisation wird somit maßgeblich von der Verzerrung des 







gkrit ≈ 0,6 µm 
gkrit ≈ 0,6 µm 
Abb. 69: Abhängigkeit der Koerzitivfeldstärke a) und der remanenten 
Polarisation b) von der Korngröße, dargestellt für verschiedene 
Zr/Ti-Gehalte mit ࡰࢋࢌࢌ = 0,5 mol%. 
Ergebnisse und Diskussion 
 
 122
Aus Abb. 69 b) ist ebenfalls zu entnehmen, dass bei Verringerung der 
Korngröße bis etwa 0,5 - 0,6 µm ௥ܲ௘௠ ansteigt. Je nach Zusammensetzung 
beträgt die Zunahme zwischen 10-22 %. Aufgrund der annähernd 
gleichbleibenden bzw. gering zurückgehenden Gitterverzerrung (Abb. 46) ist 
diese Zunahme auf eine erhöhte Anzahl an nicht 180°-Domänenprozessen 
zurückzuführen. 
Die Zunahme der remanenten Polarisation bei Verringerung der Korngröße 
korreliert mit der Änderung der Domänenstruktur von einer komplexen 3D-
Struktur zu einer einfach-lamellar aufgebauten Struktur, siehe Abb. 40. Bei 
dieser Änderung der Domänenkonfiguration steigt der Anteil an nicht 180° 
Domänenwänden und ist somit Ursache für die Erhöhung von ௥ܲ௘௠. Fällt die 
Korngröße unter 0,5 µm, so führt, betont durch die signifikante Erhöhung von 
ܧ௖, eine Verminderung der Domänenbeweglichkeit und die starke Verringerung 
der Verzerrung des Perowskitgitters zu einem Rückgang der remanenten 
Polarisation. Besonders ausgeprägt ist dies für die Zusammensetzung mit einem 
Zr/Ti-Verhältnis von 55/45. 
Aufgrund der signifikanten Änderungen struktureller Parameter (ߜ௧௥, ߜ௥௛), als 
auch der dielektrischen Permittivität (ߝଷଷ் ߝ଴⁄ ) und der remanenten Polarisation 
sind Veränderungen des unipolaren elektromechanischen Verhaltens zu 
erwarten. Abb. 70 zeigt den Einfluss der Korngröße auf die unipolare Dehnung 
der Zusammensetzung PZT 52/48 mit ܦ௘௙௙ = 0,5 mol%.  
 





Nach Fesenko et al. folgt die piezoelektrische Ladungskonstante ݀ dem Produkt 
aus dem dielektrischen Koeffizienten ߝ் und der remanenten Polarisation ௥ܲ௘௠ 
zu [223]: 
݀ ∼ ߝ் ∙ ௥ܲ௘௠ (4.10)
Im PZT-Phasendiagramm liegt somit für grobkörnige Materialien das Maximum 
für ݀ଷଷ zwischen dem Maximum von ௥ܲ௘௠ (rhomboedrische Seite der MPG) 
und dem Maximum der relativen Permittivität ߝଷଷ் ߝ଴⁄  (tetragonale Seite der 
MPG). 
Abb. 71 a) - c) zeigt den Einfluss der Korngröße auf den intrinsischen 
Dehnungsfaktor ݀ଷଷ und die Gesamtdehnung, repräsentiert durch ݀ଷଷ∗ . Die 
Differenz zwischen beiden Faktoren entspricht dem Anteil extrinsischer 
Dehnungsbeiträge. Bei Verringerung der Korngröße zeigt die tetragonale 
Zusammensetzung, siehe Abb. 71 a), für beide Faktoren einen geringen Anstieg 
bis ≈ 0,75 µm. Erklärt werden kann dies durch den leichten Anstieg von ௥ܲ௘௠ 
Abb. 70: Einfluss der Korngröße auf die unipolare Dehnung von PZT 52/48, ࡰࢋࢌࢌ 
beträgt 0,5 mol%. 
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und ߝଷଷ் ߝ଴⁄  in diesem Korngrößenbereich. Fällt die Korngröße weiter, so äußert 
sich der Einfluss in einer geringeren Gitterverzerrung und einer erschwerten 
Domänenbewegung bzw. durch den Anstieg von ܧ௖ in einer fallenden 
elektromechanischen Aktivität. Im Bereich der MPG konnte kein wesentlicher 
Einfluss auf ݀ଷଷ∗  festgestellt werden. Lediglich für ݀ଷଷ ist ein geringer Abfall zu 
beobachten. Ab einer Korngröße von ≈ 0,75 µm ist wiederum ein starker Abfall 
der piezoelektrischen Konstanten festzustellen, der in diesem Fall stärker 
ausfällt als bei rein tetragonalem Material. Die rhomboedrische 
Zusammensetzung, siehe Abb. 71 c), zeigt dagegen im gesamten oberen 
Korngrößenbereich zwischen 1 - 5,5 µm eine stärkere Verringerung der 
Gesamtdehnung. Im Vergleich zwischen ݀ଷଷ und ݀ଷଷ∗  zeigt sich, dass die 
korngrößenbedingte Verminderung der Dehnung sich lediglich auf die 
extrinsischen Dehnungsanteile beschränkt. Möglicherweise verursacht der hohe 
Polarisationsgrad für rhomboedrische Materialien in Verbindung mit einer 
gleichbleibenden nicht 180° Domänenwanddichte eine stärkere Verminderung 
der extrinsischen Anteile als bei tetragonalen Zusammensetzungen.  
 









Abb. 71: Intrinsischer Dehnungsanteil ࢊ૜૜ und Gesamtdehnung ࢊ૜૜∗ , dargestellt 
für die Zusammensetzungen mit Zr/Ti: 50/50, 53/47 und 55/45 als 
Funktion der Korngröße. 
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Aus einem Vergleich zwischen dem korngrößenabhängigen Verhalten der 
Gesamtdehnung kann im Wesentlichen die Größe von 0,6 µm als eine kritische 
Korngröße abgeleitet werden (Abb. 72). Im Bereich der morphotropen 
Phasengrenze (Zr/Ti-Verhältnis: 52/48, 53/48) äußert sich dies durch einen 





4.6.2 Einfluss der Dotierung 
Eine Veränderung der Dotierung bzw. des effektiven Donatorgehaltes bewirkt 
eine signifikante Veränderung der korngrößenabhängigen Domänen-
konfiguration und der Kristallstruktur bzw. Phasengehalte. Oberhalb einer 
Korngröße von ≈ 3 µm besteht ein lediglich marginaler Unterschied in der 
Kristallstruktur zwischen der Zusammensetzung mit 0,50 mol% bzw. der 
gkrit ≈ 0,6 µm 
Abb. 72: Unipolare Dehnung in Abhängigkeit der Korngröße für verschiedene 
Zr/Ti-Verhältnisse, der effektive Donatorgehalt beträgt 0,5 mol%.  
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Zusammensetzung von 0,125 mol% effektivem Donatorgehalt, siehe Abb. 49. 
Bei einer Verringerung der Korngröße besteht jedoch ein signifikanter 
Unterschied zwischen diesen beiden Materialien. Für das Material mit ܦ௘௙௙ = 
0,125 mol% liegt die kritische Korngröße bei ≈ 2 µm, für ܦ௘௙௙ = 0,5 mol% 
beträgt ݃௞௥௜௧. = 0,6 µm.  
Abb. 73 zeigt den Einfluss der Korngröße auf die remanente Dehnung für 




Hierbei zeigt die Zusammensetzung mit ܦ௘௙௙ = 0,125 ebenfalls einen Anstieg 
der remanenten Dehnung bei Verringerung der Korngröße bis 2µm. Bei 
gleichbleibender Verzerrung des Perowskitgitters ist somit von einem erhöhtem 
Polarisationsgrad bzw. einer erhöhten Ausrichtung der Domänen entlang der 
Richtung des elektrischen Feldes auszugehen. Gleichermaßen steigt die 
Abb. 73: Einfluss der Dotierung auf die Korngrößenabhängigkeit der remanenten 
Dehnung, dargestellt für drei verschiedene effektive Donatorgehalte.  
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remanente Polarisation bei Verringerung der Korngröße von 8 µm auf 2µm, was 
auf eine erhöhte Anzahl an nicht 180°-Domänenschaltprozessen hindeutet, siehe 
Abb. 74 b). Offensichtlich verschiebt die Verringerung des effektiven 
Donatorgehalts die kritische Korngröße zu höheren Werten, ändert jedoch nicht 
den Charakter des Korngrößeneinflusses auf die remanente Dehnung bzw. 
Polarisation. Die Zusammensetzung mit 1,00 mol% effektiven Donatorgehalt 
liegt ausschließlich im Bereich einer abfallenden remanenten Dehnung bei 
sinkender Korngröße und auch die remanente Polarisation zeigt einen 
ausschließlich fallenden Trend, siehe Abb. 73 bzw. 74 b). Aufgrund der 
geringen Korngröße war es jedoch nicht möglich, mittels PFM eindeutige 
Unterschiede in der Domänenkonfiguration zwischen der Zusammensetzung mit 
ܦ௘௙௙ = 1,0 mol% bzw. 0,5 mol% festzustellen, siehe Abb. 36-38 und 40. Es liegt 
jedoch der Schluss nahe, dass an dieser Stelle die gleichen 
Wirkungsmechanismen die makroskopischen elektromechanischen 
Eigenschaften bestimmen. Die stetigen Änderungen des Verzerrungsparameters 
und des tetragonalen Phasenanteils, siehe Abb. 49, korrelieren dabei mit der in 
Abb. 73 und 74 b) beobachteten Änderung von ܵ௥௘௠ bzw. ௥ܲ௘௠. Abb. 74 a) 
enthält die aus der gemessenen dielektrischen Hysterese bestimmte 
Koerzitivfeldstärke (ܧ௖). Im Vergleich zu Materialien mit einem höheren 
effektiven Donatorgehalt zeigt die Zusammensetzung mit ܦ௘௙௙ = 0,125 mol% 
jedoch nur eine marginale Erhöhung der Koerzitivfeldstärke bei sinkender 
Korngröße im beobachteten Korngrößenbereich. Im Vergleich zeigen die drei 
Zusammensetzungen einen allgemeinen Trend für die Abhängigkeit der 
Koerzitivfeldstärke von der Korngröße. Der Einfluss der Korngröße auf ܧ௖ ist 
wesentlich stärker, als der Einfluss von ܦ௘௙௙ im untersuchten 
Zusammensetzungsbereich.  
 










Abb. 75 stellt nun eine Zusammenfassung des Korngrößeneinflusses auf die 
unipolare Dehnung für alle untersuchten Donatorgehalte dar. Alle 
Zusammensetzungen zeigen im Wesentlichen zwei unterschiedliche Steigungen 
Abb. 74: Einfluss der Korngröße auf die Koerzitivfeldstärke ࡱࢉ a) und die 
remanente Polarisation ࡼ࢘ࢋ࢓ dargestellt für verschiedene effektive 
Donatorgehalte b). 
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als Funktion der Korngröße. Bis auf die Zusammensetzung mit ܦ௘௙௙ = 1,00 
mol% ist oberhalb der kritischen Korngröße nur eine geringe Verminderung der 
Dehnung bei kleiner werdender Korngröße zu verzeichnen. Fällt die Korngröße 
jedoch unter den entsprechend für die Zusammensetzung kritischen Wert, so ist 
ein steiler Abfall der Dehnung zu verzeichnen. Einzig das Material mit dem 
höchsten getesteten Donatorgehalt zeigt über den gesamten untersuchten 
Korngrößenbereich einen stark abfallenden Charakter der Dehnung bei 
sinkender Korngröße. Die kritische Korngröße als Funktion des effektiven 
Donatorgehaltes zeigt Abb. 76. Insbesondere bei niedrigen Gehalten äußert sich 
eine geringe Änderung des effektiven Donatorgehalts in einer signifikanten 









Abb. 75: Einfluss des effektiven Donatorgehaltes auf die Korngrößenabhängigkeit 
der unipolaren Dehnung.  





Abb. 76: Abhängigkeit der kritischen Korngröße vom effektiven Donatorgehalt 
der PZT-Keramik mit einem Zr/Ti-Verhältnis von 53/47. 
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5 Abschließende Diskussion 
 
Der Einfluss der Korngröße auf das Eigenschaftsbild überwiegend Donator 
dotierter PZT-Keramiken ist sehr vielschichtig. Aus den durchgeführten 
Experimenten geht sowohl eine Veränderung der Domänenkonfiguration, als 
auch der Kristallstallstruktur der Materialien hervor. Dies hat signifikante 
Auswirkungen auf das Dehnungsverhalten der ferroelektrischen PZT-
Keramiken.  
Der Kern der Diskussion bildet die Darstellung der korngrößenbedingten 
Änderung der Domänenkonfiguration bzw. Domänenbreite und deren Folgen für 
die Kristallstruktur. Im weiteren Verlauf wird der daraus resultierende Einfluss 
auf das makroskopische Dehnungsverhalten aufgezeigt und mit dem bisherigen 
Literaturmodell verglichen bzw. eine Erweiterung des bestehenden Modells 
geliefert. 
 
5.1 Herstellung der Materialien und Sinterverhalten 
Durch die Verwendung der nanoskaligen Zr/Ti-Präkursoren mit ihrer core-shell 
artigen Zr/Ti-Verteilung werden die PZT-Bildungsreaktionen deutlich 
beeinflusst. Bereits bei einer Kalzinationstemperatur von 500°C erfolgte eine 
fast vollständige Umsetzung der Rohstoffkomponenten zu einer Zr- und Ti-
reichen PZT-Mischkristallphase, siehe Abb. 30 a). Das Kalzinat entspricht dabei 
einem sehr feinkörnigen und homogenen Pulver mit einer mittleren Korngröße 
von etwa 120 nm und besitzt somit eine geringere mittlere Korngröße, als das 




der Pb-Ionen in die Zr/Ti-Partikel. Die Größe der Zr/Ti-Partikel wird somit 
bestimmend für die Korngröße des Kalzinates [181]. 
Das Maximum der Korngröße als Funktion des eff. Donatorgehalts bei 0,125 
mol% (Abb. 34 a), stimmt mit den Beobachtungen von Hammer et al. und 
Kungl überein [102, 131]. Die Autoren begründeten das erhöhte Kornwachstum 
für geringe Dotierungsgehalte mit einer Kompensation an bereits vorhandenen 
Akzeptorionen, was sich positiv auf die ablaufende Grenzflächendiffusion mit 
einem Materialtransport von der Oberfläche zum Sinterhals auswirkt. Dieser 
Prozess besitzt eine deutlich niedrigere Aktivierungsenergie als die 
Volumendiffusion. Bei einer Erhöhung der Defektkonzentration wird die 
Verdichtung der Keramik zu höheren Temperaturen verschoben, begleitet durch 
eine Erhöhung der Sintergeschwindigkeit, siehe Abb. 33 b). Die Erhöhung der 
Defektkonzentration bewirkt dabei die Veränderung zweier unterschiedlich 
wirkender Prozesse. Zum einen bewirkt die wachsende Anzahl an ௉ܸ௕ᇱᇱ  im 
Kristallgitter eine sukzessiv ansteigende Verdichtungsgeschwindigkeit und zum 
anderen eine verminderte Korngrenzenmobilität, was die Schwindung zu 
höheren Temperaturen verschiebt. Grundlage dieser Argumentation bildet das 











5.2 Einfluss der Korngröße auf die 
Domänenkonfiguration und Kristallstruktur 
Der Korngrößeneinfluss auf die Domänenstruktur bzw. Domänenkonfiguration 
lässt sich in zwei wesentliche Bereiche unterteilen. 
Bereich I zeigt eine komplexe dreidimensionale Domänenstruktur. Abb. 77 a) 
zeigt eine PFM-Aufnahme bzw. Abb. 77 b) eine schematische Darstellung 
dieser Domänenkonfiguration. Charakteristisch für diese Strukturen sind die 
unterschiedlichen Domänenkonfigurationen innerhalb eines Korns, welche 
ihrerseits aus 90° oder 180° Domänen bestehen.  
Wird die Korngröße nun verringert, so nimmt die Anzahl der einzelnen 
Domänenbereiche innerhalb eines Korns ab, bis schließlich das Korn nur noch 
aus einer einfachen Domänenkonfiguration aufgebaut ist. Für tetragonale 
Zusammensetzungen ist dies eine lamellar aufgebaute 90° Domänenstruktur. 
Die Häufigkeit der 90° Domänenkonfigurationen nimmt also bei Verringerung 
der Korngröße bis zu einer kritischen Korngröße zu. Hierfür spricht die 
Zunahme der remanenten Dehnung, der remanenten Polarisation und der 
Permittivität in diesem Korngrößenbereich, welche im Kapitel 4.6.1 beschrieben 
wurde. Weiterhin ist davon auszugehen, dass die internen Spannungszustände 
nur eine geringe Änderung erfahren. Aufgrund dessen betragen die 
kristallographischen Veränderungen nur wenige Prozent, siehe Abb. 46.  
Bereich II zeichnet sich durch eine lamellare nicht 180°-Domänenstruktur aus. 
Ein Beispiel für diese Konfiguration ist in Abb. 77 c) bzw. schematisch in Abb. 
77 d) dargestellt. Ein weiteres Beispiel für eine lamellare Domänenkonfiguration 
zeigt Abb. 78. Hierbei handelt es sich um eine dünne PZT-Schicht mit einer 

























Abb. 77: Änderung der Domänenkonfiguration durch Verringerung der Korngröße, 
dargestellt durch PFM-Abbildungen (In plane) von PZT 52/48, mit ࡰࢋࢌࢌ = 
0,5 mol% a) - c), bzw. schematische Darstellung der Domänenstrukturen in 
b) und d). Die mittleren Korngrößen betragen für a) 4,67 µm und c) 0,52. 
Korngröße = 4,67 µm 
Bereich I: 
3D-Domänenstrukturen







Aus Abb. 42 (Kapitel 4.2.2) ist zu entnehmen, dass bei einer Verringerung der 
Korngröße von 5 µm auf 1 µm die Domänengröße von 80 nm auf 30 nm 
abnimmt. Unter der Voraussetzung einer ausschließlichen 90° Domänen-
konfiguration und einer Domänenwandbreite von ≈ 5 nm (siehe Ref. [78, 80, 85, 
86]) ergibt sich ein Volumenanteil der Domänenwand von 7% bei 5 µm 
Korngröße bzw. von 17% bei einer Korngröße von 1 µm. Verringert sich die 
Korngröße jedoch auf 0,2 µm, so verringert sich die Domänengröße auf 15 nm 
und der Volumenanteil der Domänenwand steigt auf 33%. Wie bereits in Kapitel 
2.1.5 beschrieben wurde, ist der Bereich einer 90° Domänenwand von 
mechanischen Spannungen geprägt [80, 136, 137]. 
  
 
Abb. 79 enthält eine modellhafte Darstellung eines Korns mit lamellarer 90° 
Domänenstruktur und der Veränderung der Gitterparameter im Bereich der 
Domänenwand (Darstellung nach Ref. [227, 228]). Die Kristallstruktur in der 
Mitte der Domänenwand (gelb gekennzeichnet) wird durch innere mechanische 
Abb. 78: Lamellare Domänenstruktur einer dünnen, PZT-Schicht mit einer 




Spannungen nicht gestört und wird durch die Gitterparameter c1 und a1 bzw. 
durch die spontane Polarisation P1 beschrieben. Bei sinkendem Abstand zur 
Domänenwand steigen jedoch die mechanischen Spannungen an und es wird 
eine Abnahme der spontanen Verzerrung bzw. Polarisation der Perowskit-
elementarzelle beobachtet (orange gekennzeichnet). Die Gitterparameter c2 und 










Entfernung von der Mitte der Domäne
c2
a1
Korngröße = 0,52 µm
Zr/Ti: 52/48




























Abb. 79: Schematische Darstellung des Einflusses von mechanischen Spannungen 
auf die Gitterparameter und somit auf die Verzerrung der 





Innerhalb der Domänenwand (rot gekennzeichnet) treten die größten 
mechanischen Spannungen auf und die Kristallstruktur ist als annähernd kubisch 
zu betrachten (Gitterparameter: a3). Phänomenologische Berechnungen auf 
Basis der Ginzburg-Landau-Devonshire Theorie bestätigen diese 
Modellvorstellung [88, 229]. Der Einfluss einer 90° Domänenwand richtet sich 
nun nach der Größe der Domäne bzw. deren Breite. Überwiegt der Anteil der 
Domänenwand und der Übergangsschicht im Vergleich zur Größe des 
ungestörten Bereiches, wirkt sich dies signifikant auf das 
Röntgendiffraktogramm der Keramik aus. Floquet et al. führten die gemessene 
„Plateau-Intensität“ zwischen dem (002) und (200) Reflex eines Bariumtitanat-
Pulverdiffraktogramms auf den Einfluss von 90° Domänenwänden zurück und 
konnten dies auch rechnerisch begründen [63-65, 146].  
Für die in dieser Arbeit untersuchten PZT-Zusammensetzungen betrug die 
Abnahme der Gitterverzerrung bei Verringerung der Korngröße bis zu 25%, die 
Verringerung des tetragonalen Phasengehaltes bis zu 38%. Diese starken 
strukturellen Veränderungen konnten ebenfalls mittels Ramanspektroskopie 
nachgewiesen werden. Im Allgemeinen führt die Verringerung der Korngröße in 
PZT-Keramiken zu einer Unterdrückung der spontanen Verzerrung bzw. 
spontanen Polarisation der tetragonalen und der rhomboedrischen 
Kristallstruktur. Somit kann der Einfluss nicht mit einer Verschiebung der 
Phasengrenze gedeutet werden.  
Die experimentell bestimmten Domänengrößen folgen dem Zusammenhang 
݀ ∝ ሺ݃ሻ଴,ହ (siehe Kapitel 4.2.2). Bei 1 µm Korngröße beträgt sie ca. 30 nm, 
unabhängig von der Dotierung. Während bei ܦ௘௙௙ = 0,5 mol% nur eine kleine 
Verringerung der Gitterverzerrung bei kleiner werdender Korngröße zu 
beobachten ist, ist bei mit ܦ௘௙௙ = 0,125 mol% bereits eine signifikante 
Änderung festzustellen. Demnach muss auch der gestörte Bereich (siehe Abb. 




Neben den mechanischen Spannungen im Bereich einer 90°-Domänenwand 
existieren noch zusätzliche Einflüsse durch die spontane Verzerrung des Gitters 
unterhalb ஼ܶ. Die bei der Verformung der Kristallite bzw. des keramischen 
Korns entstehende mechanische Energie wird, wie bereits in Kapitel 2.1.5 
beschrieben, maßgeblich durch die Bildung von nicht 180°-Domänen abgebaut. 
Bei einer ausreichend großen Korngröße (Bereich I) bilden sich zusätzlich 
180°-Domänenkonfigurationen. Der Umstand, dass bei sehr kleinen Korngrößen 
(Bereich II) eine ausschließlich 90° Domänenstruktur vorliegt, deutet auf 
verbleibende mechanische Spannungen im Gefüge hin. Die Bildung von 180°-
Domänen findet somit nicht statt bzw. wird unterdrückt. Daraus lässt sich 
schlussfolgern, dass bei einer ausschließlich lamellaren nicht 180°-
Domänenstruktur noch interne mechanische Spannungen im Keramikgefüge 
existieren. Diese verbleibenden Spannungen führen zu einer zusätzlichen 
Verminderung der Verzerrung der Perowskitstruktur. Bei Verringerung der 
Korngröße unterhalb gkrit nimmt dieser Effekt stark zu.  
Die Verringerung der Korngröße führt weiterhin zu einem veränderten 
Frequenzverhalten der relativen Permittivität. Abb. 80 zeigt einen Vergleich 
zwischen einer sehr feinkörnigen und einer grobkörnigen PZT-Probe. Deutlich 
ist der Unterschied in der Steigung der Frequenzabhängigkeit im Bereich 
zwischen 10 - 108 Hz und eine erhöhte Permittivität im Frequenzbereich für 
f<105 Hz zu beobachten. Vergleichbare Untersuchungen an BaTiO3 zeigen 
ebenfalls eine Zunahme der Steigung ߙ bei einer Korngröße von ≈ 1 µm und 
eine deutlich erhöhte Permittivität in diesem Korngrößenbereich [227, 228, 
230]. Die Autoren führen dies auf die Änderung der Domänenstruktur in BaTiO3 
zurück, welche bei einer Korngröße von 1µm ausschließlich aus einer 
lamellaren 90°-Domänenstruktur aufgebaut ist. Die Erhöhung der Permittivität 
bei dieser Korngröße ist nach Hoshina auf die Zunahme der Dipolpolarisation 




die Domänenwanddichte zu, ist bei gleichbleibender Beweglichkeit eine 
deutliche Zunahme der Permittivität als auch der Frequenzabhängigkeit zu 
erwarten. Ein vergleichbares Phänomen wird im Allgemeinen auch für Akzeptor 
und Donator dotierte PZT-Materialien beobachtet [161].  
Alle in dieser Arbeit untersuchten Zusammensetzungen zeigen einen Anstieg 
der Permittivität ߝ଴ᇱ  und der Steigung ߙ mit abnehmender Korngröße. Dies gilt 
als Beleg für den Anstieg der Domänenwanddichte und stimmt mit den 
Änderungen der Domänenstrukturen in Abb. 77 überein. 
 
 
Die Polarisation eines Ferroelektrikums führt im Allgemeinen zu einer 
Änderung der Domänenstruktur. Domänen mit einer zur elektrischen 
 = 25  
 = 49  
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Abb. 80: Einfluss der Korngröße auf das frequenzabhängige Verhalten der 




Feldrichtung günstig gelegenen Orientierung der spontanen Polarisation 
„wachsen“ auf Kosten ungünstig orientierter Domänen. Weitere Effekte, wie 
z.B. das Klemmen von Domänenwänden („domain clamping“) und die 
Anisotropie der Permittivität (ߝଷଷ ൏ ߝଵଵ), führen zu dem bekannten Verhalten 
der Permittivitätsänderung durch den Polarisationsprozess der Keramik (siehe 
Kapitel 2.1.6). Neben diesem Einfluss ist ebenfalls eine Abnahme der 
Domänenwanddichte durch die Polarisation zu erwarten.  
Abb. 81 zeigt nun einen Vergleich der 200-Reflexgruppe im ungepolten und 
gepolten Zustand für PZT 53/47 mit ܦ௘௙௙ = 0,5 mol%. Sie zeigt die 
charakteristischen Änderungen der Kristallstruktur für überwiegend tetragonale 
Materialien durch die Polarisation. 
 
 
tr = 0,0212  
g = 2,75 µm 
g = 0,24 µm 
Vtr = 67 % 
tr = 0,0177  
Vtr = 27 % 
unpolarisiert: 
tr = 0,0214  




tr = 0,0187  
Vtr = 43 % 
Abb. 81: Einfluss der Polarisation auf den tetragonalen Phasengehalt bzw. 
tetragonale Verzerrung, dargestellt für zwei unterschiedliche 




In Abb. 81 treten bei einer Korngröße von 2,75 µm durch den Polungsprozess 
keine Änderungen der Verzerrung des Perowskitgitters bzw. der 
kristallographischen Phasengehalte ein. Ebenfalls wird in diesem 
Korngrößenbereich keine Änderung der Steigung ߙ durch die Polung 
herbeigeführt, jedoch nimmt die Permittivität zu aufgrund der Aufhebung des 
„domain clamping“. Bei Verringerung der Korngröße bis gkrit nimmt die nicht 
180°-Domänenwanddichte zu, was zu einer Zunahme der Permittivität und zu 
einer leichten Erhöhung der Steigung ߙ führt. Wird die Korngröße weiter 
verringert, so tritt eine signifikante Erhöhung des c-Gitterparameters von 4,115 
Å im ungepolten auf 4,126 Å im gepolten Zustand bei einer annähernd gleich 
bleibenden a-Gitterkonstante auf. Dies führt zu einer Erhöhung des 
Deformationsparameters ߜ௧௥ von 0,0177 auf 0,0187. Der tetragonale 
Volumenanteil nimmt ebenfalls von 27% auf 43% zu. Dieser Umstand steht in 
Korrelation mit einer deutlichen Abnahme der Steigung ߙ und der Permittivität 
in diesem Korngrößen-bereich, bzw. einer Abnahme der Domänenwandbeiträge 
durch die Verringerung ihrer Anzahl. Unter der Berücksichtigung der lamellaren 
90°-Domänenstruktur und des gezeigten Modells in Abb. 79 lassen sich die 
korngrößenabhängigen Änderungen der Kristallstruktur und der Permittivität 
bzw. deren Frequenzabhängigkeit durch die Abnahme der Domänenwanddichte 
erklären. Bei Korngrößen im Bereich mehrerer µm wird durch die Polung 
ebenfalls die Domänengröße erhöht bzw. die Domänenwanddichte verringert, 
wie Abb. 63 und 64 belegen (siehe Kapitel 4.3.3), jedoch ohne Auswirkung auf 
die Frequenzdispersion bzw. ߙ. Offensichtlich kompensieren sich die 
Auswirkungen der Änderung der Domänenwanddichte und des „domain 
clamping“ für tetragonale Zusammensetzungen in diesem Korngrößen-bereich.  
Wie bereits in Kapitel 4.3.3 diskutiert, nimmt die Permittivität ߝ଴ᇱ  für 
rhomboedrische Materialien aufgrund ߝଷଷ ൏ ߝଵଵ durch die Polarisation ab. Die 




von nicht 180°-Domänenwandbeiträgen. Dieser Zusammenhang trifft für 
Korngrößen zwischen 1 – 5,5 µm zu. Verringert sich die Korngröße unter gkrit, 
dominieren die Beiträge der Domänenwände auch nach der Polung und führen 
zu einem Anstieg von ߝ଴ᇱ  und ߙ. 
In zahlreichen Veröffentlichungen wurde von Nanodomänen in morphotropen 
PZT-Materialien berichtet und deren Einfluss auf makroskopische 
Eigenschaften diskutiert [67, 70, 101, 231, 232]. Weiterhin wurde ein 
Phasendiagramm für La dotiertes PZT aus Untersuchungen mittels Röntgen- 
und Neutronenbeugung abgeleitet [127]. Dem Phasendiagramm nach zu 
urteilen, treten in einem Bereich zwischen 46 und 49 mol% Ti Nanodomänen 
auf. Die in dieser Arbeit untersuchten Zusammensetzungen hatten einen Ti-
Gehalt von 45 - 52 mol% und ermöglichen so die Charakterisierung auch 
außerhalb des durch Nanodomänenstrukturen gekennzeichneten Zusammen-
setzungsbereiches. Die untersuchten Materialien zeigen eine systematische 
Änderung für tetragonale als auch für rhomboedrische Materialien, welche sich 
über den gesamten, untersuchten Zusammensetzungsbereich erstreckt. Das 
Vorhandensein von Nanodomänen scheint daher keine maßgebliche Rolle beim 
Einfluss der Korngröße auf die Eigenschaften von PZT-Materialien zu spielen. 
Abb. 80 zeigt die signifikante Korngrößenabhängigkeit der Relaxationsfrequenz 
௥݂. Bei der Untersuchung des Korngrößeneinflusses auf ௥݂ konnte, unabhängig 
von der Dotierung bzw. auch für unterschiedliche Zr/Ti-Verhältnisse, eine 
logarithmische Abhängigkeit nachgewiesen werden, siehe Abb. 59. Der Anstieg 
der Geraden beträgt 0,85 und weicht somit deutlich von dem durch das Arlt’sche 
Modell berechneten Wert von 0,5 ab. An dieser Stelle zeichnet sich die Grenze 
des Modells ab, aufgrund der starken Abstraktion und Vernachlässigung von 




Das Arlt’sche Modell weist zudem auch bei feinkörnigem BaTiO3 deutliche 
Unterschiede zwischen der berechneten und der beobachteten 
Relaxationsfrequenz (Abb. 60) auf. Die berechnete Relaxationsfrequenz ist im 
Vergleich zum Experiment viel zu hoch. Auch der Anstieg weicht mit einem 
Wert von 0,2 deutlich von der vorhergesagten Steigung von 0,5 ab.  
Der Einfluss der Polarisation der Materialien, siehe Abb. 64 und Abb. 65, deutet 
prinzipiell auf die Bewegung von Domänenwänden als Hauptursache für das 
Relaxationsphänomen hin, jedoch kann die Relaxation von Domänenclustern 
und die piezoelektrische Resonanz der Körner nicht ausgeschlossen werden 
[165]. Bemerkenswert ist die Korngrößenabhängigkeit der inversen 
Relaxationsfrequenz bei doppelt logarithmischer Auftragung, siehe Abb. 59.  
Einfluss der Dotierung 
Die Verringerung des effektiven Donatorgehaltes von 1 mol% auf 0,125 mol% 
führt zu einer signifikanten Verschiebung der kritischen Korngröße von ≈ 0,5 
µm auf ≈ 2 µm. Die Charakteristik der Korngrößenabhängigkeit der 
Gitterparameter (Abb. 49), der Domänenkonfiguration (Abb. 41 a-f) und der 
Permittivität ist jedoch vergleichbar. Dies legt den Schluss nahe, dass die 
gleichen Mechanismen für die Korngrößenabhängigkeit der genannten 
Eigenschaften verantwortlich sind, wie bei höheren effektiven Donatorgehalten, 
wie z.B. 0,5 mol% oder 1 mol%, was einer Dotierung mit 1 mol% La bzw. 2 
mol% La entspricht. Eine Erklärung für dieses Verhalten liefert die 
Wechselwirkung zwischen Punktdefekten und ferroelastischen bzw. 
ferroelektrischen Domänenwänden, wie sie beispielsweise von E. K. H. Salje 
und D. Shilo diskutiert werden [233, 234]. Dem Modell liegt zugrunde, dass 
Punktdefekte bzw. eine Anhäufung von Punktdefekten (Cluster) sich an 
Domänenwänden ansammeln und zu einer Erhöhung der Domänenwandbreite 
führen. Theoretische Berechnungen auf Basis einer Landau-Ginzburg freien 




Computer-Simulationen [238] stützen diese Überlegungen. Es wird davon 
ausgegangen, dass Sauerstoff-Vakanzen aufgrund ihres hohen Einfangpotentials 
von 1,25 eV besonders dazu neigen, sich an Domänenwänden anzureichern 
[238]. Franck et al. machen in diesem Zusammenhang eine sehr interessante 
Beobachtung an 90°-Domänenwänden von BaTiO3. Mittels PFM-Analyse 
konnten sie die Breite der Polarisationsänderung einer 90°-Domänenwand 
bestimmen. Sie beträgt 76 nm und ist damit fast 8 mal stärker als die 
physikalische Domänenwandbreite, welche zu 10 nm bestimmt wurde [239]. Als 
Ursache hierfür werden vor allem elektrostatische Effekte im Bereich der 
Domänenwand verantwortlich gemacht, die zu dem oben genannten Effekt der 
Anreicherung von Punktdefekten führen.  
 
5.3 Einfluss der Korngröße auf das 
Großsignalverhalten 
Die Trennung des Korngrößeneinflusses in zwei Bereiche trifft sowohl auf das 
Klein- als auch auf das Großsignalverhalten der untersuchten PZT-Keramiken 
zu. Im Bereich oberhalb der kritischen Korngröße (Bereich I) bewirkt, mit 
abnehmender Korngröße, die Zunahme der nicht 180°-Domänenkonfigurationen 
eine Erhöhung der remanenten Dehnung ܵ௥௘௠ und remanenten Polarisation 
௥ܲ௘௠, siehe Abb. 67 und 69. Da sich in diesem Korngrößenbereich keine 
signifikanten Änderungen der Verzerrung des Kristallgitters bzw. der 
Phasenanteile vollziehen, führt die Erhöhung von ܵ௥௘௠ und ௥ܲ௘௠ zu einem 
erhöhten Domänenorientierungsgrad	ߠ (Gleichung 4.5 bzw. 4.6) bzw. einer 
Zunahme von nicht 180°-Domänenschaltprozessen ߟ während der Polung 




Steigt der Orientierungsgrad der Domänen im polarisierten Zustand an, sind 
weniger reversible nicht 180°-Domänenprozesse bei unipolarer Zyklierung 
möglich. Somit verringert sich der extrinsische Dehnungsanteil an der 
unipolaren Gesamtdehnung, siehe Abb. 71. Dies wirkt sich besonders bei der 
rhomboedrischen Zusammensetzung mit einem Zr/Ti-Verhältnis von 55/45 aus, 
deren Gesamtdehnung um ≈ 28 % vermindert wird bei etwa gleichbleibendem 
intrinsischen Dehnungsanteil. Für Materialien mit morphotroper bzw. 
tetragonaler Zusammensetzung fällt die Änderung der unipolaren Dehnung 
deutlich geringer aus. Ein vergleichbares Verhalten wurde auch von Randall et 
al. bzw. von Kungl et al. beobachtet [15, 147]. 
Sinkt die Korngröße unterhalb des kritischen Wertes (Bereich II), nehmen 
sowohl die remanente Dehnung, als auch die remanente Polarisation bei 
Verringerung der Korngröße stark ab, siehe Abb. 67 und 69. Die 
Domänenkonfiguration besteht in diesem Korngrößenbereich aus einer 
einfachen lamellaren Struktur, wie sie in Abb. 79 schematisch dargestellt ist. Bei 
sehr kleinen Korngrößen wird die Kristallstruktur stark durch die mechanischen 
Spannungen im Bereich der Domänenwände beeinflusst, was aus den in Kapitel 
4.3 durchgeführten XRD-Untersuchungen als auch aus Raman-Spektren 
hervorgeht. Folglich führt die starke Abnahme der Verzerrungsparameter ߜ௧௥ 
bzw. ߜ௥௛ (Abb. 46) mit kleiner werdender Korngröße zu der beschriebenen 
Abnahme von ܵ௥௘௠ und ௥ܲ௘௠. Die starke Zunahme der Koerzitivfeldstärke in 
Abb. 69 a) in Verbindung mit der geringen remanenten Polarisation deutet 
weiterhin auf eine erschwerte Domänenwandbewegung hin, was sich negativ auf 
den Orientierungsgrad	ߠ bzw. auf die Anzahl der Schaltprozesse ߟ der Domänen 
im gepolten Zustand auswirkt. Die Summe dieser Änderungen bewirkt die 
Abnahme der intrinsischen und extrinsischen Anteile an der unipolaren 
Gesamtdehnung unterhalb der kritischen Korngröße in Abb. 72. Im 




und konstantem effektiven Donatorgehalt von ܦ௘௙௙ = 0,5 mol% eine kritische 
Korngröße von ≈ 0,6 µm angegeben werden. Je geringer der 
Verzerrungsparameter der Zusammensetzung ist, desto ausgeprägter sind dabei 
die korngrößenbedingten Änderungen der Koerzitivfeldstärke (Abb. 69 a), der 
remanenten Dehnung (Abb. 67), der remanenten Polarisation (Abb. 69 b) aber 
auch der unipolaren Dehnung (Abb. 72). Dies bedeutet, dass je größer der 
Einfluss der extrinsischen Domänenschaltprozesse an den entsprechenden 
Großsignalparametern ( ௥ܲ௘௠, ܵ௥௘௠, ݀ଷଷ∗ , ܧ௖) ist, desto prägnanter ist der Einfluss 
der Korngröße. Bei Variation des effektiven Donatorgehalts zeigen Abb. 73, 74 
b) und 75 eine vergleichbare Charakteristik der Korngrößenabhängigkeit für 
௥ܲ௘௠, ܵ௥௘௠ und ݀ଷଷ∗  der untersuchten Zusammensetzungen, jedoch lässt sich eine 
Verschiebung der kritischen Korngröße feststellen. Wie aus Abb. 76 hervorgeht, 
ist gerade bei kleinem ܦ௘௙௙ bzw. einer hohen Defektkonzentration an ைܸ•• eine 
große Änderung der kritischen Korngröße feststellbar. Die Änderung der 
Domänenkonfiguration tritt bei wesentlich größeren Korngrößen ein und führt 
zu einer deutlich geringeren spontanen Verzerrung und geringeren Anzahl an 
nicht 180° Domänenschaltprozessen. Die Wechselwirkung der ைܸ•• mit der 
Polarisationsänderung innerhalb einer nicht 180°-Domänenwand führt zu sehr 
großen Domänenwandbreiten, aufgrund dessen wird der Wechsel von einer 
komplexen Domänenstruktur zu einer einfach lamellaren Struktur zu größeren 
Korngrößen verschoben. Die einhergehenden Veränderungen in der 
Kristallstruktur und Beweglichkeit der Domänenwände führen bei weiterer 







Ziel dieser Arbeit war die Untersuchung des Korngrößeneinflusses auf die 
Eigenschaften Donator dotierter PZT-Keramiken und die Analyse von 
grundlegenden Wechselwirkungsmechanismen zwischen der Korngröße, 
Kristallstruktur und ferroelektrischem Materialverhalten. Die Charakterisierung 
erfolgte auf der Grundlage struktureller, dielektrischer und elektromechanischer 
Untersuchungen. Für die Interpretation der Domänenstruktur wurden PFM-
Aufnahmen angefertigt.  
Die im Rahmen dieser Arbeit mittels verschiedener Zr-Ti-Prekursoren 
synthetisierten PZT-Keramiken weisen eine Korngröße von 0,24 - 8 µm auf und 
stellen somit eine Brücke zwischen konventionell hergestellten Materialien und 
dünnen Filmen dar.  
Die Verringerung der Korngröße führt bei den untersuchten PZT-Materialien zu 
einer Änderung der Domänenbreite und Domänenkonfiguration. Während die 
Domänenbreite dem Zusammenhang ݀ ∝ ሺ݃ሻ଴,ହ folgt, existiert für die 
Domänenkonfiguration eine kritische Korngröße ab der ein Wechsel von einer 
3D- in eine 2D-Domänenstruktur erfolgt. Für einen effektiven Donatorgehalt 
von 0,5 mol% (Dotierung mit 1mol% La) beträgt die kritische Korngröße etwa 
0,5 µm und ist unabhängig vom untersuchten Zr/Ti-Bereich zwischen 55/45 und 
48/52. Die Ursache für unterschiedliche Domänenkonfigurationen liegt in der 
Wechselwirkung zwischen der elastischen Energie der Körner und der Energie 
der 90°-bzw. nicht 180°-Domänenwände. Dabei wird die Bildung von nicht 
180°-Domänen bevorzugt, aufgrund ihrer höheren Bildungsenergie. Bei 
abnehmender Korngröße konnte die Zunahme der nicht 180°-Domänen durch 
die Erhöhung der remanenten Polarisation und Dehnung nachgewiesen werden. 




ist eine starke Verringerung der Kristallverzerrung aufgrund hoher mechanischer 
Spannungen innerhalb eines Korns die Folge. Zusätzlich steigt der 
Volumenanteil der Domänenwände am Gesamtvolumen und beeinflusst somit 
ebenfalls die durchschnittliche spontane Polarisation des Materials. Für 
Korngrößen unterhalb der kritischen Korngröße führt dies zu einer signifikanten 
Reduzierung der extrinsischen und intrinsischen Dehnungsanteile und zu einer 
deutlichen Reduzierung der remanenten Polarisation.  
Die Variation des effektiven Donatorgehaltes von 1 mol% bis zu 0,125 mol% 
wurde durch einen abnehmenden La-Gehalt bzw. durch eine La, Fe Codotierung 
realisiert. Dies bewirkt eine Verschiebung der kritischen Korngröße von ≈ 0,5 
µm zu ≈ 2 µm. Die Charakteristik der makroskopischen Eigenschaften ist jedoch 
vergleichbar mit höheren eff. Donatorgehalten. Einen zentralen Aspekt bei der 
Diskussion der Korngrößenabhängigkeit spielt die Rolle der 90°- bzw. nicht 
180°-Domänenwandbreite. Neue theoretische Berechnungen und experimentelle 
Untersuchungen zeigen, dass die als stabil angenommene Domänenwandbreite 
durch die Veränderung der Defektchemie, insbesondere durch 
Sauerstoffvakanzen, beeinflusst wird und zu einer Erhöhung der 
Domänenwandbreite führt. Zudem konnte mittels PFM nachgewiesen werden, 
dass es einen signifikanten Unterschied zwischen der physikalischen 
Domänenwandbreite (strukturelle Änderung) und der Änderung der 
Polarisationsrichtung gibt. Als Konsequenz für diese Arbeit ergibt sich ein 
signifikanter Einfluss der Defektchemie auf die Struktur der Domänenwand, was 
zu der beobachteten Verschiebung der kritischen Korngröße führt.  
Als technisch relevant sind die Vereinfachungen der PZT-Synthese, bei der auf 
einen weiteren Feinmahlschritt nach der Kalzination gänzlich verzichtet werden 
kann und die sehr geringen Sintertemperaturen < 925 °C hervorzuheben. Fazit 
ist jedoch auch, dass ein verstärktes Kornwachstum bei geringen eff. 
Donatorgehalten bzw. hoher Konzentration an Sauerstoffvakanzen nicht 
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entkoppelt werden kann. Dies führt zu einem Anstieg der kritischen Korngröße. 
Es ist somit ein Kompromiss zu treffen zwischen ausreichend hohen 
elektromechanischen Eigenschaften und niedriger Sintertemperatur. Auf der 
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g µm Korngröße 
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Prem µC/cm2 remanente Polarisation 
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